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Indizes und Abkürzungen 
Indizes und Abkürzungen 
A Bruchdehnung [%] 
DSC Differential Scanning Calorimetry (dynamische Differenzkalorimetrie) 
dAS Körnung der Schleifscheibe bzw. des Poliertuches 
d50 Teilchengröße bei einer Summenhäufigkeit von 50 % 
EDX Energy Dispersive X-ray spectroscopy (energiedispersive Röntgenspektroskopie) 
FeM Sinterstahlprobe legiert mit binären Vorlegierungen FeMn80 und FeSi45 
G freie Enthalpie [J] 
HB Brinell-Härte 
hG Höhe der Proben vor dem Sintern (Grünling) [mm] 
HV Vickers-Härte 
l Länge der Dilatometerprobe (entspricht auch der Höhe) [mm] 
m.-% Masseprozent 
MA- Masteralloy- 
MCM Mangan Chrom Molybdän Masteralloy 
Md durch Deformation bedingte Martensitstarttemperatur [°C] 
min Minuten 
MM Mangan Molybdän Masteralloy 
Ms Martensitstarttemperatur [°C] 
MVM Mangan Vanadium Molybdän Masteralloy 
n.b. nicht bestimmt 
Rm Zugfestigkeit [N/mm-2] 
Rp0,2 Dehngrenze [N/mm-2] 
RT Raumtemperatur 
sek. Sekunde 
SEM Scanning Electron Microscope/y (Rasterelektronenmikroskop/-ie) 
TRIP TRansformation Induced Plasticity 
Indizes und Abkürzungen 
Tsint Sintertemperatur [°C] 
TWIP TWinning Induced Plasticity 
α kubisch raumzentrierte Phase (Ferrit) 
γ kubisch flächenzentrierte Phase (Austenit) 
γSS Grenzflächenenergie fest/fest Kontakt 
γSL Grenzflächenenergie fest/flüssig Kontakt 
Δl Längenänderung der Dilatometerprobe [mm] 
ε relative Längenänderung der Dilatometerprobe [%] 
σ A Standardabweichung der Gleichmaßdehnung [%] 
σ Rm Standardabweichung der Zugfestigkeit [MPa] 









Die pulvermetallurgische Herstellung von Sinterstahlbauteilen steht in direkter Konkurrenz zu 
anderen Fertigungsverfahren. Der Vorzug der Pulvermetallurgie besteht in einer 
ressourcenschonenden Wertschöpfungskette. Im Vergleich zu anderen Herstellungsverfahren 
ist die Pulvermetallurgie in der Lage, endkonturnahe Bauteile ohne Materialverlust 
herzustellen. Die Einsparung des Zerspanens und die damit gestiegene Materialausnutzung 
liefern den größten Vorteil gegenüber konkurrierenden Herstellungsverfahren [1]. 
Ab Mitte der 1930er Jahre entwickelte sich die Herstellung von pulvermetallurgisch 
hergestellten Bauteilen rasch. Auf Grund der zur Verfügung stehenden Anlagentechnik war es 
jedoch lange nicht möglich, leicht zu oxidierende und/oder Legierungselemente mit hohen 
Dampfdrücken zu verarbeiten. Infolgedessen wurden und werden für die Pulvermetallurgie 
vorwiegend Kupfer, Nickel und Phosphor als Legierungselemente verwendet [2]. 
Der Kostendruck und die stetig steigenden Anforderungen der Endverbraucher führen dazu, 
dass die unterschiedlichen Herstellungsverfahren immer neue Produktgruppen erschließen 
müssen und deshalb immer stärker in Konkurrenz zueinander stehen. 
Weiterentwicklungen der Anlagentechnik eröffnen in neuerer Zeit Möglichkeiten, die in der 
Pulvermetallurgie bisher nicht gebräuchlichen, aber kostengünstigen Legierungselemente, 
wie Mangan, Silizium und Chrom, nutzbar zu machen [3]. 
Parallel hierzu wurden in den vergangenen Jahren verschiedene Ansätze verfolgt, um den 
drastisch gestiegenen Werkstoffanforderungen gerecht werden zu können. Da die 
mechanischen Eigenschaften direkt von der Bauteildichte abhängig sind, ist es naheliegend, 
die Enddichte von niedriglegierten Sinterstahlbauteilen zu erhöhen. Dafür stehen 
unterschiedliche Verfahrenswege zur Verfügung. 
Die vorliegende Arbeit verfolgt das Ziel, neue Legierungselemente für die Pulvermetallurgie 
zu erschließen und nutzbar zu machen. Es sollen grundsätzliche Einsatzmöglichkeiten von 
mangan-, silizium- und chromlegierten Sinterstählen in der Pulvermetallurgie aufgezeigt und 
auf das Sinterverhalten sowie deren mechanischen Eigenschaften hin überprüft werden. 
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2 Stand des Wissens 
Unter Sintern wird ein Wärmebehandlungsverfahren verstanden, welches vornehmlich für 
Metall- oder Keramikpulver angewendet wird. Das Sintern umfasst alle Vorgänge, die zu einer 
Verringerung von Oberflächen in einem lose verbundenen oder gepressten Pulverhaufwerk 
beitragen. Darüber hinaus beschreibt das Sintern die Summe der überwiegend physikalischen 
Prozesse, die zu einer Vernichtung oder Auffüllung der Poren mit Material führen. Werden 
dabei Pulvermischungen eingesetzt, so sind unter dem Begriff Sintern auch die ablaufenden 
Vorgänge zur Einstellung eines dem Phasendiagramm entsprechenden oder angenäherten 
Zustandes zu verstehen. Viele Faktoren, wie z. B. Temperatur, Druck, Zeit und 
Aufheizgeschwindigkeit, beeinflussen die während des Sinterns ablaufenden Teilprozesse 
stark. Diese, sich zum Teil während des Sinterns ändernden Prozesse, zu einer allumfassenden 
Sintertheorie zusammenzufassen, ist bis jetzt noch nicht gelungen [1]. 
2.1 Legierungsbildung im Sinterprozess 
Wie dargelegt, ist eine einheitliche Theorie zum Sintern mit den dabei ablaufenden 
Legierungsbildungsprozessen bis zum heutigen Zeitpunkt nicht entwickelt. Die 
Legierungsbildung im Sinterprozess erfolgt durch verschiedene Diffusionsmechanismen. 
Grundlage hierfür sind vorhandene oder sich bildende Teilchenkontakte zwischen den 
Pulverbestandteilen. Ursprung für das Verständnis der ablaufenden Prozesse ist hierbei das 
sogenannte Zweiteilchenmodell [4]–[6]. 
Für das Sintern kommen die folgenden Materialtransportvorgänge in Betracht: 
 Oberflächendiffusion 
 plastisches und viskoses Fließen 
 Verdampfung und Wiederkondensation 
 Korngrenzendiffusion 
 Volumendiffusion 
Einzelne oder mehrere Diffusionsmechanismen sind, je nach Temperatur, der bestimmende 
Faktor für den Materialtransport im Sinterkörper. Einhergehend mit dem Materialtransport 
kann es während des Sinterns zu Schwindungs- oder Schwellerscheinungen kommen. In den 
folgenden Kapiteln sollen die Transportvorgänge kurz beschrieben werden. Eine ausführliche 
Darstellung dieser Vorgänge wird in [4]–[11] von German, Kang, Schatt und Šalak gegeben. 
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2.1.1 Festphasensinterung 
Die Herstellung niedriglegierter, pulvermetallurgisch hergestellter Sinterstähle erfolgt über 
den Einsatz verschiedener Basispulver. Es stehen dafür entweder fertiglegierte, anlegierte 
sowie beschichtete Pulver oder auch Pulvermischungen zur Verfügung. In fertiglegierten 
Pulvern ist die Homogenisierung zu vernachlässigen, jedoch ist die Verpressbarkeit geringer. 
Für die anderen Pulver bzw. Mischungen erfolgt die Homogenisierung über die zu 
beschreibenden Materialtransportmechanismen während des Sinterns. Bei niedrigen 
Temperaturen überwiegen die Oberflächendiffusion sowie der Materialtransport durch 
Verdampfen und Kondensation. Diese Prozesse bewirken keine Zentrumsannäherung der 
Pulverpartikel. Erst bei erhöhten Temperaturen kommt es durch die Volumen- und 
Korngrenzendiffusion neben dem Wachstum der Sinterhälse auch zu Umordnungsvorgängen 
im Sinterkörper. Es kommt zur Schwindung im System. German fasste in [4] die Zeitgesetze 
für die einzelnen Mechanismen des Materialtransports beim Kontaktwachstum zusammen, 
wobei D Partikeldurchmesser, X Kontakthalsbreite, t isotherme Sinterzeit und B Konstante 









            Gl. 1 
Tabelle 1: Konstanten n, m und B für Gl. 1 
Mechanismus N m B 
Viskoses Fließen 2 1 3γ/2η 
Plastisches Fließen 2 1 9πγbDv/kT 
Verdampfung/Kondensation 3 2 (3Pγ/ρ²)(π/2)1/2(M/kT)3/2 
Volumendiffusion 5 3 80DvγΩ/kT 
Korngrenzendiffusion 6 4 20δDbγΩ/kT 
Oberflächendiffusion 7 4 56DSγΩ4/3/kT 
In Tabelle 1 bedeuten: γ Oberflächenenergie, η Viskosität, b Burgers Vektor, k Boltzmann 
Konstante, T absolute Temperatur, ρ theoretische Dichte, δ Breite der Korngrenzen, 
Dv Volumendiffusionskoeffizient, Db Grenzflächendiffusionskoeffizient und DS Oberflächen-
diffusionskoeffizient. 
2.1.2 Legieren über die Gasphase 
Der Materialtransport über die Verdampfung der Legierungselemente und deren 
Kondensation auf benachbarten Oberflächen rückte in der Pulvermetallurgie erst spät in den 
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Fokus der Wissenschaftler. Ursache hierfür waren die hauptsächlich verwendeten 
Legierungselemente Kupfer und Nickel. Diese weisen bei den üblichen Sintertemperaturen 
einen entsprechend geringen Dampfdruck auf. Die mittels Kelvin-Thomson-Gleichung zu 
beschreibende Partialdruckänderung an gekrümmten Oberflächen würde nicht ausreichen, 
eine genügende Menge an Gasphase zu generieren, um einen Legierungseffekt hervorrufen 
zu können [6]. Da, wie noch gezeigt wird (Kapitel 2.2.3), der Einsatz von Mangan in 
pulvermetallurgisch hergestellten Sinterstählen vorangetrieben wird, erlangt der 
Materialtransport über die Gasphase gesteigertes Interesse. Mangan weist einen 
vergleichsweise hohen Dampfdruck auf. Dieser führt dazu, dass sich schon während des 
Sinterprozesses Gasphasen ausbilden können. Diese Gasphasen bilden sich in der Nähe der 
zugemischten Legierungsträger. Dabei gilt, je kleiner und reiner die Legierungsträger sind, 
desto leichter bildet sich eine Gasphase aus. Die entstehende Gasphase füllt den vorhandenen 
Porenraum aus und kondensiert an der Partikeloberfläche des Basispulvers. Ausgehend von 
diesen Bereichen kommt es dann durch Oberflächen-, Korngrenzen- und Volumendiffusion 
zur Legierungsbildung in den Fe-Teilchen [12], [13]. 
2.1.3 Legieren durch Flüssigphasensintern 
Die in Kapitel 2.1.1 genannten und in den jeweiligen Sinterstadien ablaufenden Mechanismen 
beziehen sich in erster Linie auf das Festphasensintern. Das Flüssigphasensintern ist durch das 
Auftreten einer permanenten oder einer temporären flüssigen Phase gekennzeichnet. Diese 
entstehenden flüssigen Phasen verursachen Prozesse, die das Sintergeschehen beeinflussen 
oder während ihrer Existenz sogar weitestgehend dominieren können. Im günstigsten Fall 
wirkt sich die flüssige Phase aktivierend auf den Sintervorgang aus, indem sie die 
Teilchenbewegung erleichtert und die Verdichtung somit beschleunigt. Weiterhin wird eine 
rasche Homogenisierung der Legierungselemente unterstützt [9], [14]–[17]. Die Bildung einer 
flüssigen Phase ist an bestimmte Voraussetzungen gebunden. Das Legieren über eine flüssige 
Phase ist nur in einem Zwei- oder Mehrkomponentensystem nutzbar und es muss eine aus 
dem Zustandsdiagramm sowie der Pulverzusammensetzung abgeleitete Sintertemperatur 
gewählt werden. Die Menge an schmelzflüssiger Phase kann durch die gewählte 
Sintertemperatur und die Aufheizgeschwindigkeit maßgeblich beeinflusst werden. Die 
Formstabilität der Sinterwerkstoffe ist eng mit der Menge an flüssiger Phase verbunden. 
Das Benetzungsverhalten zwischen der schmelzflüssigen Phase und den nicht 
aufgeschmolzenen Bestandteilen ist von grundlegender Bedeutung. Ein geringer Randwinkel 
zwischen der Schmelze und der Pulverteilchenoberfläche ist Voraussetzung für ein gutes 
Stand des Wissens   
15 
Benetzungsverhalten bzw. eine gute Eindringfähigkeit in die Presskontakte [9]. Ist dieser nicht 
gegeben, verteilt sich die flüssige Phase nur ungenügend und wird entweder „ausgeschwitzt“ 
oder es kommt zu einer Schwellung des Sinterkörpers. Eine Betrachtung der 
Benetzungswinkel liefert Abbildung 1. 
 
Abbildung 1: Benetzungswinkel, unterschiedliches Benetzungsverhalten [9] 
Der sich ausbildende Dihedralwinkel, welcher sich zwischen zwei Teilchen mit relativ fester 
Kontaktfläche bzw. schon ausgebildeter Kontaktkorngrenze und der sie umgebenden 
Schmelze einstellt (Abbildung 2), hat einen ähnlich großen Einfluss auf das 
Benetzungsverhalten der flüssigen Phase. Unter Abwandlung der Young`schen Gleichung 







         Gl. 2 
Mithilfe der Gl. 2 lassen sich 2 Grenzfälle ableiten. Ist 2 γSL > γSS, dann wächst die 
Kontaktkorngrenze, was zu einem starren Festkörperskelett führt. Hierdurch wird eine 
weitere Schwindung über Flüssigphasensintervorgänge verhindert. Unter Umständen kommt 
es weiterhin zum Ausschwitzen der flüssigen Phase aus dem Sinterkörper. 
 
Abbildung 2: Dihedralwinkel zwischen zwei festen Pulverteilchen [9] 
Wird jedoch γSS > 2 γSL, so existiert für Gl. 2 keine Lösung, und die Kontaktkorngrenzen wie 
auch die von der Pulverteilchenoberfläche her zugänglichen Korngrenzen können von der 
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flüssigen Phase penetriert werden [6]. Dies geschieht unter dem Zwang des Systems, die freie 
Grenzflächenenergie zu verringern. Diese Tatsache ist Voraussetzung einiger 
schwindungsrelevanter Mechanismen beim Flüssigphasensintern. Durch gegenseitiges 
Abgleiten der Pulverteilchen auf den niedrigviskosen Schmelzhäuten in umliegende 
Hohlräume wird zunächst eine dichtere Teilchenpackung erreicht (Abbildung 3). 
 
Abbildung 3: Darstellung der Teilchenumordnung beim Flüssigphasensintern [6] 
Während für diesen Vorgang nur eine Kontaktflächenpenetration erforderlich ist, ist für die 
Teilchendesintegration auch ein Vordringen der Schmelze in „normale“ Korngrenzen 
erforderlich (Abbildung 4). Durch die Bildung von Sekundärteilchen steht ein erweitertes 
Teilchengrößenspektrum zur Verfügung, wodurch eine erneute Teilchenumordnung möglich 
wird. 
 
Abbildung 4: Darstellung der Teilchendesintegration beim Flüssigphasensintern [6] 
Voraussetzung für die Penetrationsvorgänge ist eine teilweise Löslichkeit der festen in der 
flüssigen Phase. Diese ermöglicht auch einen Materialtransport aus den Kontaktflächen und 
den Korngrenzen und führt zu Ausscheidungen an anderer Stelle. Resultierend aus diesem 
Mechanismus kommt es neben der Penetration zur Abflachung der Kontaktflächen und somit 
zu einer Abrundung bzw. allgemeinen Oberflächengestaltsänderung der Pulverteilchen. Durch 
Ausbreitung der schmelzflüssigen Phase sowie Zentrumsannäherung und Gestaltsänderung 
der Pulverteilchen durch Materialtransport, erfolgt die Auffüllung und Vernichtung von Poren. 
Im Falle größerer, isolierter, eventuell auch mit Schmelze gefüllter Poren tritt hingegen ein in 
die flüssige Phase gerichtetes Teilchenwachstum oder ein von der viskosen Schmelze 
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getragener Teilchenfluss in den Vordergrund. Die beim Pressen des losen Pulverhaufwerkes 
eingebrachten Defekte (Versetzungen) können eine aktivierende Wirkung auf die Vorgänge 
des Flüssigphasensinterns haben. 
2.1.3.1 Permanentes Flüssigphasensintern 
Permanentes Flüssigphasensintern wird in Mehrkomponentensystemen eingesetzt. Die 
entsprechenden Zustandsdiagramme sind durch eine komplette Löslichkeit der Komponenten 
im flüssigen und eine nur teilweise Löslichkeit im festen Zustand charakterisiert. Es 
dominieren eutektische Systeme [6]. Die Sintertemperatur ist für diesen Fall so zu wählen, 
dass ein Zweiphasengebiet mit schmelzflüssiger Phase eingestellt wird. Die flüssige Phase 
befindet sich dann mit der festen Phase im Gleichgewicht und bleibt bis zum Ende des 
isothermen Sinterstadiums existent. Bei gemischten, anlegierten oder beschichteten Pulvern 
kann dafür jedoch eine durch Diffusion getragene Konzentrationsänderung erforderlich sein, 
in deren Verlauf die Legierungskomponente in den schmelzflüssigen Zustand übergeht und 
mit der festen Basiskomponente das Gleichgewicht einstellt. Die so entstehende flüssige 
Phase wird bei günstigen Benetzungswinkeln die Basiskomponente als Bindephase umhüllen 
und die in Kapitel 2.1.3 geschilderten Mechanismen in Gang setzen. Liegt allerdings ein schon 
fertig legiertes Pulver vor, so bildet sich die Schmelze bereits mit dem Überschreiten der 
Soliduslinie während der Aufheizphase und im Weiteren innerhalb der Pulverteilchengefüge. 
Dies hat wiederum andere Verdichtungsvorgänge zur Folge, sodass bei dieser Kombination 
vom Supersolidus-Flüssigphasensintern oder kurz Supersolidussintern gesprochen wird [6]. 
2.1.3.2 Temporäres Flüssigphasensintern 
Das temporäre Flüssigphasensintern ist, wie das permanente Flüssigphasensintern, durch den 
Einsatz von hauptsächlich eutektischen Mehrkomponentensystemen gekennzeichnet. Ein 
offensichtlicher Unterschied zwischen diesen beiden Varianten des Flüssigphasensinterns 
liegt jedoch darin, dass für das temporäre Flüssigphasensintern Mischungen aus einem 
Basispulver und einer niedrigschmelzenden Komponente oder niedrigschmelzende 
Legierungspulver aus einem Mehrkomponentensystem verwendet werden. Diese werden im 
Sinterprozess in einen homogenen Sinterwerkstoff überführt. Erfolgt die Einstellung der 
Legierungszusammensetzung über Einbringung von Zusatzkomponenten, welche 
niedrigschmelzende Mehrkomponentensysteme sind, wird heutzutage oftmals der Begriff der 
Masteralloytechnik verwendet. Kennzeichnend für diese Form des Flüssigphasensinterns ist, 
dass die sich ausbildende flüssige Phase während des Sinterprozesses aufgebraucht wird. Bei 
der Zusammensetzung muss darauf geachtet werden, dass die Konzentration der 
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Legierungskomponenten niedriger ist als die bei der Sintertemperatur vorliegende maximale 
Löslichkeit der Elemente in der Basiskomponente [6]. Um eine verstärkte Diffusion der 
Legierungskomponente erst nahe der Sintertemperatur einsetzen zu lassen, muss die 
Aufheizgeschwindigkeit entsprechend hoch gewählt werden. Dadurch wird gewährleistet, 
dass die dem angestrebten Gleichgewichtszustand entsprechende lokale Änderung der 
chemischen Zusammensetzung mit dem kurzen, temporären Auftreten einer Schmelze 
verbunden ist. Andernfalls könnte es dazu kommen, dass die Legierungskomponenten, bei zu 
geringen Aufheizgeschwindigkeiten und somit längerer Zeit zur Diffusion, für die Bildung 
neuer, fester Phasen verbraucht oder in der Basiskomponente gelöst werden [6]. In diesem 
Fall stehen die Legierungskomponenten nicht mehr zur Bildung einer ausreichenden Menge 
flüssiger Phase zur Verfügung. Bei optimalen Prozessparametern eignet sich das temporäre 
Flüssigphasensintern jedoch besonders zur Verarbeitung stark sauerstoffaffiner Elemente, da 
der Kontakt zur Sinteratmosphäre und somit zu eventuell enthaltenem Sauerstoff durch die 
kurze Existenz der flüssigen Phase, durch die rasche Verteilung und Wiedererstarrung sowie 
die Lösung der Elemente in der Basiskomponente, weitgehend vermieden werden kann [6]. 
Allerdings entsteht aus den gleichen Gründen oft kein ausreichender Schmelzfluss, sodass die 
in Kapitel 2.1.3 beschriebenen Mechanismen nicht mehr stattfinden können. Das temporäre 
Flüssigphasensintern ist somit in Bezug auf die Verdichtung nur von geringer Bedeutung, 
zumal eine sogenannte sekundäre Porosität verbleibt. 
2.2 Niedriglegierte Sinterstähle 
Pulvermetallurgisch hergestellte niedriglegierte Sinterstähle werden überwiegend im 
Fahrzeugbau eingesetzt. Neben mechanischen oder thermischen Behandlungsverfahren ist 
der Einsatz von Legierungselementen sowohl in der Schmelzmetallurgie als auch in der 
Pulvermetallurgie eine wichtige Maßnahme für die gezielte Einstellung des Gefüges und den 
daraus resultierenden Eigenschaften. Die in der Schmelzmetallurgie kommerziell eingesetzten 
Legierungselemente können jedoch nicht ohne weiteres in der Pulvermetallurgie verwendet 
werden. Umgekehrt muss auch erwähnt werden, dass die in der Schmelzmetallurgie 
unerwünschten Legierungselemente wie Phosphor (Versprödung) und Kupfer (Anreicherung 
in der Zunderschicht) in der Pulvermetallurgie durchaus verbreitet sind (Bildung einer 
flüssigen Phase). Im Vergleich zur Schmelzmetallurgie sind in der Pulvermetallurgie bei der 
Auswahl der Legierungselemente vor allem die Sauerstoffaffinität, das 
Homogenisierungsverhalten sowie die Möglichkeit der Bildung einer flüssigen Phase und die 
Maßstabilität des Sinterformteiles wichtige und zu berücksichtigende Kriterien [1]. 
Stand des Wissens   
19 
2.2.1 Legierungselemente mit geringer Sauerstoffaffinität 
Kupfer, Nickel und Molybdän sind die am häufigsten eingesetzten Legierungselemente in der 
Pulvermetallurgie. Dies ist mit der geringen Sauerstoffaffinität bzw. der guten Reduzierbarkeit 
der Oxide dieser Elemente begründet. Sie lassen sich bei der Erzeugung von Sinterstählen auf 
Grund geringer Anforderungen an die Legierungstechnik und die Sinteratmosphäre leicht und 
wirtschaftlich einbringen. Durch eine Mischkristallverfestigung kommt es zu einer 
Festigkeits- und Härtesteigerung [18], wobei die Wirkung bei der Härtesteigerung von Kupfer 
über Nickel zu Molybdän abnimmt (siehe Abbildung 5). Die geringe Verfestigungswirkung des 
Molybdäns hat den Vorteil, dass dieses Element als Legierungsbestandteil mittels eines 
vorlegierten Pulvers eingebracht werden kann. Kupfer hat zudem die Eigenschaft, dass es die 
Elementarzelle des Eisens stark aufweitet, sodass es zu einer deutlichen Volumenzunahme 
während des Sinterns kommt [1], [17]. Diese Wirkung macht man sich bei der Herstellung von 
Präzisionsteilen aus Sinterstahl zu Nutze. Durch eine gezielte Zugabe abgestimmter 
Kupfergehalte wird die durch den Sinterprozess verursachte Schwindung kompensiert. Ein 
weiterer Vorteil des Kupfers ist die geringe Schmelztemperatur von 1083 °C. Dies ermöglicht 
bei den in der Praxis üblichen Sintertemperaturen von 1120 °C eine schnellere 
Homogenisierung und Verdichtung über Flüssigphasensinterprozesse (Kapitel 2.1.3). 
 
Abbildung 5: Einfluss verschiedener Legierungselemente auf die Härte von Eisen [1] 
Nachteile sind die schlechte Recyclingfähigkeit von Kupfer im Stahlkreislauf, die 
umwelt- sowie gesundheitsschädliche Wirkung von Nickel sowie der hohe Preis der 
Legierungselemente [12]. Entsprechend können diese Elemente auf Grund der steigenden 
Ansprüche und dem im Wettbewerb herrschenden Kostendruck immer seltener mit hohem 
wirtschaftlichen Gewinn eingesetzt werden [19]. 
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Phosphor ist als Legierungselement in pulvermetallurgisch hergestellten Sinterstählen ein 
weit verbreitetes Legierungselement. Zu Gunsten der Zähigkeit wird der Legierungsgehalt an 
Phosphor auf 0,3 – 0,6 m.-% begrenzt. Es wird die starke Mischkristallverfestigung des 
Phosphors zur Festigkeitssteigerung genutzt. Mit 0,3 m.-% Phosphor erzielt man im Eisen die 
gleiche Mischkristallhärtung wie mit 2 m.-% Kupfer [1]. Beträgt der Phosphorgehalt 
≥ 0,55 m.-%, kann der Sinterstahl umwandlungsfrei in der α Phase gesintert werden. Dies führt 
auf Grund der höheren Selbstdiffusion zu einer schnelleren Sinterung und Homogenisierung. 
2.2.2 Nutzung von Legierungselementen mit geringer Sauerstoffaffinität 
Die teilweise weit zurückreichenden Forschungsarbeiten und Entwicklungsergebnisse unter 
Verwendung der in Kapitel 2.2.1 beschriebenen Legierungselemente führen dazu, dass das 
Spektrum an Materialeigenschaften für unterschiedlich legierte und prozessierte 
niedriglegierte Sinterstähle sehr umfassend ist. Auf eine Zusammenstellung wird auf Grund 
der schweren Vergleichbarkeit untereinander an dieser Stelle verzichtet. Eine ausführliche 
Zusammenfassung der mechanischen Eigenschaften niedriglegierter Sinterstähle wird in 
Kapitel 5 in [20] gegeben. Weiterführend sei auf folgende Literatur verwiesen [21]–[26]. Eine 
weitere, detaillierte Zusammenstellung ist in [1] und [17] zu finden. 
2.2.3 Legierungselemente mit hoher Sauerstoffaffinität 
Im Gegensatz zu den in Kapitel 2.2.1 beschriebenen Legierungselementen ist der Einsatz von 
Mangan, Silizium und Chrom als Legierungselemente in der Pulvermetallurgie bisher nicht 
weit verbreitet. Die Verfestigungswirkung dieser Legierungselemente, ausgenommen Chrom, 
ist stärker als die der konventionell eingesetzten Legierungselemente (Abbildung 5). Das 
Hauptproblem beim technischen Einsatz dieser Legierungselemente ist die hohe 
Sauerstoffaffinität, welche aus dem in Abbildung 6 dargestellten 
Richardson-Ellingham-Diagramm ersichtlich wird. 
In diesem Diagramm ist die Änderung der freien Standardenthalpie für die Reaktion (auf ein 
Mol Sauerstoff normiert) ausgewählter Metalle mit Sauerstoff zu deren Oxiden in 
Abhängigkeit von der Temperatur aufgetragen. Bereits bei Raumtemperatur (RT) reagieren 
alle dargestellten Metalle mit dem in der Luft enthaltenen Sauerstoff. Die Stabilität der 
gebildeten Oxide und die Reaktionsgeschwindigkeit sind jedoch von Metall zu Metall 
unterschiedlich. Es gilt folgender Zusammenhang: Je geringer der Betrag der freien 
Standardenthalpie, desto stabiler das Reaktionsprodukt. Im Umkehrschluss bedeutet dies, 
dass Oxide mit steigender Temperatur (konstanter Partialdruck vorausgesetzt) weniger stabil 
werden und somit zum Beispiel durch Kohlenstoff reduziert werden können. Aus diesem 
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Grund muss bei der Verwendung von sauerstoffaffinen Legierungselementen die 
Sintertemperatur erhöht und/oder der Partialdruck des Sauerstoffes bzw. der Taupunkt der 
Sinteratmosphäre minimiert werden. 
Diese sauerstoffaffinen Legierungselemente weisen zusätzlich eine unterschiedlich stark 
ausgeprägte Beeinflussung des Schwindungs- und Schwellverhaltens von Sinterstählen auf. 
Dies kann dazu führen, dass die in Kapitel 2.1.1 beschriebenen Diffusionsvorgänge beeinflusst 
werden. Die Elemente Chrom und Silizium sind ferritstabilisierend. Mangan indes wirkt 
austenitstabilisierend [17] [27], weitet aber, wie Chrom und Kupfer, ebenfalls das Gitter des 
Eisens auf. Sie verursachen somit eine Schwellung des Sinterkörpers. Silizium hingegen führt 
zu starken Schwindungserscheinungen während des Sinterprozesses [17]. 
 
Abbildung 6: Richardson-Ellingham-Diagramm [28] 
2.2.4 Nutzung sauerstoffaffiner Legierungselemente in der Pulvermetallurgie 
Durch den Einsatz sauerstoffaffiner Legierungselemente steigen die Anforderungen an die 
Sinteratmosphäre und/oder die Sintertemperatur. Dies hat wiederum einen Anstieg der 
Herstellungskosten zur direkten Folge. Um diese Legierungselemente trotzdem für die 
Pulvermetallurgie nutzbar zu machen, werden diese Elemente z. B. in Form von 
Ferrolegierungen oder niedrigschmelzenden Masteralloys (MA) eingesetzt. Eine Einbringung 
von Mangan und Silizium mit Hilfe eines fertiglegierten Pulvers scheidet auf Grund der hohen 
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Verfestigungswirkung der Legierungselemente aus (Abbildung 5). Beiss [29]–[31], Bergman 
[32], [33], Campos [34]–[36], Danninger et al. [12], [37]–[39], Dudrová [40]–[42], Klein et al. 
[14], [43], [44], Oro [45]–[49], Šalak und Kollegen [10], [13], [17], [50]–[55] sowie Zhang und 
Mitarbeiter [56]–[59] beschäftigen sich in ihren Arbeiten mit dem Einsatz sauerstoffaffiner 
Legierungselemente in der Pulvermetallurgie. Werden diese Legierungselemente als 
Masteralloys oder binäre Ferrolegierungen eingebracht, dann sind sie als intermetallische 
Phasen oder andere, binäre oder komplexe Legierungszusammensetzungen gebunden. Somit 
werden die Oxidationsempfindlichkeit und im Speziellen für Mangan der Dampfdruck 
herabgesetzt. 
In weiterführenden Arbeiten ging Danninger [12], [37], [60], [61] auf ablaufende 
Reduktionsprozesse während des Sinterns ein. Hryha et al. [62]–[68], Chasoglou und 
Co-Autoren [69]–[73] beschäftigen sich in ihren Arbeiten mit der 
Oberflächenzusammensetzung und der Oberflächenreduktion wasserverdüster 
Eisenbasispulver, welche mit Chrom, Molybdän und/oder Mangan legiert sind. 
Frühe Untersuchungen auf dem Gebiet der Masteralloys führten zu den sogenannten MCM, 
MVM oder MM Masteralloys [74]. Da diese MA-Systeme Kohlenstoff und carbidbildende 
Elemente enthalten, bilden sich in ihnen vorwiegend Hartphasen aus. Diese wirken sich 
wiederum negativ auf das Abrasionsverhalten der Pulvermischungen aus und führen somit zu 
einem erhöhten Verschleiß der Presswerkzeuge [1]. 
Danninger [12], [37]–[39], Šalak [10], [13], [17], [53]–[55], Dudrová [40]–[42] und Youseffi 
[75]–[77] beschäftigen sich in ihren Arbeiten mit dem Einsatz von binären Vorlegierungen auf 
Basis von Ferromangan (FeMn). Sie stellen darin fest, dass das durch die Verdampfung des 
Mangans beanspruchte Volumen über dem liegt, welches durch die vorhandenen Porenräume 
zur Verfügung gestellt wird. Daraus resultiert, dass ein gewisser Anteil des Mangans in die 
Ofenatmosphäre übergeht und zur Legierungsbildung nicht mehr zur Verfügung steht. Da 
jedoch nicht das gesamte Mangan abdampft, kondensiert der im Sinterkörper verbleibende 
Mangandampf am Eisengitter und legiert die Matrix auf. Eine homogene Verteilung des 
Mangans im Sinterwerkstoff wird somit rasch eingestellt. Šalak konnte in seinen frühen 
Arbeiten [50]–[52] belegen, dass Mangan einen positiven Effekt auf die ablaufenden 
Sinterprozesse ausübt. Durch eine versetzungsaktivierte Diffusion (diffusion induced grain 
boundary migration) übt das Mangan eine sinterfördernde Wirkung aus. 
Dudrová konnte in [42] unter anderem die Entstehung von porösen Eisenbereichen während 
des Sinterns mit binären Ferromanganlegierungen aufzeigen. Diese Bereiche entstehen durch 
die Abdampfung des Mangans und können sich, wie in der vorliegenden Arbeit gezeigt wird, 
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im Späteren negativ auf die mechanischen Eigenschaften der Sinterstähle auswirken. Eine 
Unterdrückung des Abdampfens konnte in [41] durch Verwendung einer halb geschlossenen 
Box erzielt werden. Als vorteilhaft an der Abdampfung wird die Getterwirkung des 
Mangandampfes angesehen. Auf die nachteilige Wirkung des Dampfes auf die Heizelemente 
im Ofenraum wird nur wenig eingegangen. Weiterhin muss berücksichtigt werden, dass diese 
Untersuchungen nur im Labormaßstab durchgeführt wurden. Der Manganverlust in einer 
industriellen Ofenatmosphäre würde, laut Danninger, auf Grund des sich einstellenden 
Mangandampfgegenstromes erheblich geringer ausfallen [12], [39]. 
Klein et al. [14], [43], [44] untersuchte in seinen Arbeiten den Einsatz ternärer, gemahlener 
Masterlegierungen bestehend aus Eisen, Mangan und Silizium. Als Basispulver diente ihm ein 
ASC 100.29 Eisenbasispulver der Firma Höganäs AB Sweden. Er hat gezeigt, dass durch 
Verwendung der MA-Systeme die Homogenisierungszeit im Vergleich zu elementaren 
Legierungsbestandteilen verringert wird. Grundlage hierfür ist, wie in Kapitel 2.1.3 
beschrieben, das Auftreten einer temporären flüssigen Phase während des Sinterprozesses. 
Weiterhin konnte er feststellen, dass der Manganverlust reduziert wird. 
Aufbauend auf diesen Ergebnissen beschäftigten sich Zhang und Kollegen [56]–[59] mit der 
Herstellung und dem Einsatz modifizierter MA-Systeme. In [58] untersuchte Zhang den Einsatz 
eines inertgasverdüsten MA-Systems. Er stellte fest, dass das inertgasverdüste Masteralloy im 
Vergleich zu den gemahlenen Varianten geringere Eigenschaftsniveaus erreicht. Als Grund 
nannte er die Anreicherung an Oxiden in dem verdüsten System. In seiner folgenden Arbeit 
[57] untersuchte er, in Kombination mit einem anderen Basispulver (85Mo), systematisch den 
Einfluss des Kohlenstoffgehalts, der Sintertemperatur und unterschiedlicher gemahlener 
MA-Systeme. Er konnte zeigen, dass der Taupunkt der verwendeten Atmosphäre keinen 
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften hat. Zhang fand heraus, dass bei Sinterung in 
einer reinen H2-Atmosphäre die mechanischen Eigenschaften höher liegen als unter 
Verwendung einer 90 % N2 / 10 % H2 Atmosphäre. Als Ursache für dieses Verhalten können 
wiederum die begünstigten Reduktionsbedingungen und die damit gestiegene Sinteraktivität 
der MA-Bestandteile gesehen werden [78]. 
Beiss [29]–[31] untersuchte in seinen Arbeiten den Einsatz von sauerstoffaffinen 
Legierungselementen, welche mit einer speziell entwickelten Verdüsungstechnik hergestellt 
wurden. In diesem mit der Firma IPS Steel Powder AB Sweden entwickelten Verfahren wurde 
Kerosin als Verdüsungsmedium und Oxidationsschutzmittel verwendet. Ein Querschliff des 
Pulvers lässt den entstehenden Aufbau der Pulverteilchen erkennen (Abbildung 112 Anhang). 
Wie deutlich wird, bildet sich um die Teilchen herum ein Kohlenstoffsaum. Dieser Saum ist 
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jedoch für den Gesamtgehalt an Kohlenstoff im Masteralloy vernachlässigbar. Wie in 
Abbildung 111 (Anhang) zu erkennen ist, ist die Gestalt der Pulverteilchen überwiegend 
spratzig. Kleine sphärische Pulverbestandteile können jedoch, wie in Abbildung 110 
dargestellt, ebenfalls vorhanden sein. Durch den enthaltenen Kohlenstoffanteil und wegen 
der unregelmäßigen Teilchenform hätten ein erhöhter Werkzeugverschleiß und eine 
Abnahme der Gründichte vermutet werden können. Auf diese Effekte geht Beiss in seinen 
Arbeiten jedoch nicht ein. Die mechanischen Eigenschaften, die unter Verwendung dieser 
Systeme erzielt werden konnten, befanden sich auf einem hohen Niveau (vgl. Tabelle 2). Die 
hohen Kosten des Verdüsungsprozesses standen der industriellen Nutzung entgegen. 
Die hohe Sauerstoffaffinität der Legierungselemente trägt dazu bei, dass es während der 
Wasserverdüsung vorlegierter Schmelzen zu einer Anreicherung von Oxiden an den 
Pulverteilchenoberflächen kommt. Danninger [12], [37], [60], [61] bezog sich in seinen 
Arbeiten auf die ablaufende Reduktion der Pulver durch die CO/CO2 Bildung während der 
Sinterzyklen. Er zeigt, dass die Reduktion der Basispulver von mehreren Faktoren abhängig ist 
und in mehreren Stufen vollzogen wird. In einem Temperaturbereich um 700 °C kommt es zur 
Reduktion der Oberflächenoxide. Zwischen 950 °C bis 1100 °C vollzieht sich die Reduktion 
innerer Oxide. Hierbei ist die Diffusion von Sauerstoff aus dem Inneren der Pulver an die 
Pulverteilchenoberfläche der geschwindigkeitsbestimmende Schritt. 
Bergman konnte in [32], [33] zeigen, dass ein erhöhter Kohlenstoffgehalt in der 
Pulvermischung die Reduktionsbedingungen für Chrom legierte Basispulver deutlich 
verbessert. Sie konnte für ein Basispulver mit 3 m.-% Cr (CrM) nachweisen, dass, bedingt durch 
die carbothermische Reaktion, der optimale Bereich für die Reduktion sauerstoffbelasteter 
Pulver zwischen 1200 bis 1250 °C liegt. 
Hryha [62]–[68] und Chasoglou [69]–[73] untersuchten in ihren Arbeiten zum einen die 
Oberflächen von wasserverdüsten, vorlegierten Pulvern und zum anderen zeigten sie 
Möglichkeiten auf, diese Oberflächenmorphologie zu beeinflussen. Hryha konnte in seinen 
Arbeiten zeigen, dass es zu einer Anreicherung von stark sauerstoffaffinen Elementen an der 
Teilchenoberfläche kommt [67]. Er fand dabei heraus, dass sich die Größe und die Anzahl der 
Oxidpartikel indirekt proportional zueinander verhalten. Je mehr Mangan im vorlegierten, 
wasserverdüsten Pulver vorhanden war, desto größer wurden die Oxidpartikel; ihre Anzahl 
sank im gleichen Maß. In [68] zeigte Hryha, dass diese Oxidanreicherungen an der Oberfläche 
einen negativen Effekt auf die Kontaktbildung zwischen den Sinterhälsen haben können. Er 
stellte fest, dass der Temperaturbereich zwischen 800 °C und 1000 °C als kritisch einzustufen 
ist. In diesem Temperaturbereich kann es zu einer Bildung von stabilen CrMn-Oxid-Spinellen 
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kommen, die sich im weiteren Sinterprozess nicht mehr reduzieren lassen. In [67] konnte 
weiterhin gezeigt werden, dass ein mit Mangan vorlegiertes, wasserverdüstes Pulver im 
Vergleich zu einem mit Chrom oder Molybdän vorlegierten Pulver in gleicher Güte hergestellt 
werden kann. Chasoglou untersuchte die Beeinflussung der Pulverteilchenoberfläche 
wasserverdüster vorlegierter Pulver. Er konnte in seinen Arbeiten [69]–[73] zeigen, dass eine 
mit Wasserstoff angereicherte Atmosphäre (90 % N2 / 10 % H2) zu einer Reduzierung der 
Oxidanreicherungen führt. Er schlägt deshalb in [71] für Cr-Mo legierte Pulver einen 
Sinterzyklus mit Atmosphärenwechsel vor. 
Wie in Kapitel 2.1.3 dargestellt, müssen die Benetzungswinkel zwischen schmelzflüssiger 
Phase und der Matrix klein sein, um ein Ausschwitzen der flüssigen Phase aus dem Presskörper 
zu vermeiden. Oro [45]–[49] hat sich in ihren Arbeiten mit der Bestimmung der 
Benetzungswinkel beschäftigt. Die verwendeten MA-Systeme wurden für diese 
Untersuchungen mit einem inerten Schutzgas verdüst. Eine zusätzliche Anreicherung an 
Sauerstoff konnte somit unterbunden werden. Ihre Untersuchungen ergaben, dass auf Basis 
von ternären Fe-Mn-Si Systemen und quaternären Fe-Si-Mn-Ni Systemen kleine 
Benetzungswinkel erzielt werden können. Weiterhin konnte mit ihren Untersuchungen 
bewiesen werden, dass eine homogene Verteilung der Legierungselemente durch das 
Auftreten der schmelzflüssigen Phase rasch eingestellt wird. In [49] wurde der Einfluss der 
Sinteratmosphäre auf das Benetzungsverhalten untersucht. Unter reduzierender Atmosphäre 
wurden wegen der geringeren Oxidbelastung der Oberfläche ein besseres 
Benetzungsverhalten sowie ein gutes Penetrationsverhalten zwischen Masteralloy und 
Substrat ermittelt. 
In Tabelle 2 sind für ausgewählte chemische Zusammensetzungen die mechanischen 
Eigenschaften der mit Mangan, Silizium und Chrom niedriglegierten Sinterstähle 
zusammengetragen. Der Pressdruck, die Abkühlgeschwindigkeiten und Sinteratmosphären 
waren je nach Autor unterschiedlich und sind den Quellen zu entnehmen. Wurde die gleiche 
chemische Zusammensetzung unterschiedlichen Herstellungsbedingungen unterworfen, so 
ist dies vermerkt. Wobei: EP/ES = Einfachpressen/Einfachsintern, DP/DS = 
Doppelpressen/Doppelsintern, MCM = mit MCM-Masteralloy hergestellt WB = 
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Tabelle 2: Übersicht mechanischer Eigenschaften niedriglegierter Sinterstähle 
Zusammensetzung, m.-%  
(bal. Fe) 
Bedingungen 
Tsint, °C; t, min 
Dichte 
g/cm³ 
Rm      
MPa 
A     
% 
Quelle 
1,3 Mn; 0,5 Mo 1120, 15 (+45) 7,0 640 1 [3] 
1,3 Mn; 0,8 Mo 1120, 15 (+45) 7,0 675 1 [3] 
1,25 Cr; 1,38 Mn; 0,74 Mo; 0,51 C 1280, 30 7,10 724 2 [30] 
4 Mn; 0,3 C (SH) 1180, 40 7,0 667 0,52 [41] 
3,2 Mn; 1,4 Si; 0,4 C 1200, 60 7,0 900 2 [44] 
3,2 Mn; 1,4 Si; 0,4 C 1250, 60 7,0 1010 3 [44] 
1 Cr; 3 Mn; 0,3 Mo; 0,3 V; 0,25 C 1120, 60 7,06 594 -- [55] 
3 Cr; 1 Mn; 0,3 Mo; 0,3 V; 0,25 C 1120, 60 7,0 652 -- [55] 
1 Cr; 3 Mn; 0,3 Mo; 0,3 V; 0,25 C 1200, 60 7,06 629 -- [55] 
3 Cr; 1 Mn; 0,3 Mo; 0,3 V; 0,25 C 1200, 60 6,99 950 -- [55] 
3,2 Mn; 1,2 Si; 0,35 C 1150, 60 7,0 760 5,2 [58] 
3,2 Mn; 1,2 Si; 0,35 C 1200, 90 7,0 900 4,8 [58] 
1,4 Cr, 1,4 Mn, 1,4 Mo (MCM) 1280, 50 6,65 650 2,0 [74] 
1 Cr, 2 Mn; 0,8 C (DP/DS) 1280, 50 7,00 670 1,0 [74] 
2 Mn; 0,8 C (WP) 1280, 50 7,75 1180 7,0 [74] 
3 Mn; 0,5 Mo; 0,6 C 1120, 60 6,8 460 >1 [75] 
3 Mn; 0,5 Mo; 0,8 C 1120, 60 6,8 320 >1 [75] 
4 Mn; 0,5 Mo; 0,6 C 1120, 60 6,7 310 >1 [75] 
4 Mn; 0,5 Mo; 0,8 C 1120, 60 6,7 280 >1 [75] 
3,5 Mn; 0,5 Mo; 0,7 C 1140, 60 7,1 530 >1,5 [75] 
1,5 Mn; 0,37 C (EP/ES) 1120, 60 7,32 580 6 [79] 
1,5 Mn; 0,37 C (EP/ES + WB) 1120, 60 7,32 1170 1,2 [79] 
1,5 Mn; 0,67 C (EP/ES) 1120, 60 7,18 740 4,8 [79] 
1,5 Mn; 0,67 C (DP/DS) 1120, 60 7,47 785 5,5 [79] 
3 Mn; 0,8 C 1180, 60 7,0 450 1,7 [80] 
1 Cr; 2,5 Mn; 0,7 C (EP/ES + WB) 1250, 60 6,8 800 -- [80] 
3 Mn; 0,6 C 1150,60 6,7 475 -- [81] 
3 Mn; 1,5 Mo; 0,6 C 1280, 60 6,7 740 -- [81] 
2 Cr, 2 Mn; 0,8 C (EP/ES) 1280, 50 6,85 500 2,5 [82] 
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2.3 Einfluss der Dichte auf die mechanischen Eigenschaften von 
Sinterstählen 
Im Gegensatz zu konventionell hergestellten Stählen muss in der Pulvermetallurgie auch die 
Enddichte von Sinterformteilen beachtet werden. Der Einfluss auf die mechanischen 
Eigenschaften ist nicht zu vernachlässigen. Die Porosität im Werkstoff bewirkt neben der 
Abnahme der Dichte gleichzeitig eine Verringerung der Teilchenkontaktfläche. Abbildung 7 
zeigt die Zusammenhänge zwischen der Dichte und den mechanischen Kennwerten. Wie 
deutlich zu erkennen ist, steigen Dehnung und Zugfestigkeit mit zunehmender Dichte 
erwartungsgemäß an. Ein expliziter Zusammenhang zwischen der Dichte und der Rp0,2 
Streckgrenze ist in [83] experimentell ermittelt worden. Folgender exponentieller Ansatz 
wurde festgestellt: 
𝑹𝒑𝟎,𝟐 = (𝑹𝟎 + 𝒌𝒚 ∗ 𝒅
−𝟏/𝟐) ∗ 𝒆−𝒃𝑷          Gl. 3 
Mit 𝑘𝑦 ∗ 𝑑
−1/2 Verfestigungswirkung der Korngröße, 𝑅0 Summe der Festigkeitsbeträge als 
Folge restlicher Härtemechanismen, b Konstante und P Porosität. 
Für die Zugfestigkeit Rm wurde vom selben Autor folgende Beziehung angegeben: 
𝑹𝒎 = 𝑹𝒎𝟎 ∗ 𝒆
−𝒏𝑷         Gl. 4 
Rm0 stellt die Zugfestigkeit von geschmiedetem Sintereisen mit geringem Kohlenstoffgehalt 
dar. P entspricht der Porosität und n ist der Verfestigungskoeffizient. 
 
Abbildung 7: Zugfestigkeit und Dehnung von Reineisen in Abhängigkeit von der Dichte (mit Werten aus [17]) 
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Die Dehnung wird laut Šalak [83] für die Einfachpress- und -sintertechnik wie folgt berechnet: 
𝑨 = 𝟐𝟐, 𝟒 ∗ 𝒆−𝟎,𝟎𝟓𝟖𝑷            Gl. 5 
Für die Doppelpress- und Sintertechnik gibt er folgende Beziehung an: 
𝑨 = 𝟑𝟕, 𝟏𝟓 ∗ 𝒆−𝟎,𝟎𝟔𝟔𝑷            Gl. 6 
Da die Enddichte eines Sinterformteils bereits durch seine Gründichte maßgeblich bestimmt 
wird, zielten die ersten Versuche um 1970 darauf hin, die Verpressbarkeit der Pulver zu 
erhöhen. Ab diesem Zeitpunkt stand die Wasserverdüsung großtechnisch zur Verfügung. Eine 
kontinuierliche Weiterentwicklung des Einfachpressen/Einfachsintern Verfahrens führte 
durch eine Erhöhung des Pressdruckes und/oder Absenkung des Schmiermittelgehaltes zu 
höheren Gründichten. Aus Gründen des Presswerkzeugverschleißes kann der Druck bzw. der 
Schmiermittelgehalt jedoch nicht beliebig variiert werden. 
Neuere Verfahren und Schmiermittel ermöglichen es zudem, die Temperatur beim 
Pressvorgang zu erhöhen. Hier wird die Absenkung der Fließgrenze des Pulvers mit 
zunehmender Temperatur ausgenutzt [84]. Auf dem Gebiet des Warmpressens von 
Sinterformteilen wurden bereits frühzeitig ausführliche Untersuchungen durchgeführt. Es sei 
an dieser Stelle auf die weiterführende Literatur verwiesen [84]–[98]. 
Eine Erhöhung der Sintertemperatur führt ebenfalls zu einem Anstieg der Dichte. Da mit dieser 
Erhöhung aber vermehrt Schwindungsprozesse einhergehen und die Kosten steigen, wird die 
Sintertemperatur auch nur in gewissem Umfang angehoben. 
Ein nachgeschalteter Kalibrierschritt hat zur Folge, dass die Dichte von einfach gepressten 
Sinterformteilen erhöht werden kann. Für diesen Prozessschritt wird ein speziell angefertigtes 
Kalibrierwerkzeug verwendet. Durch das Aufbringen eines äußeren Druckes, kommt es im 
Sinterkörper zu Kaltverfestigungs- und Kaltverschweißungsvorgängen und zur Eliminierung 
von vorhandenen Porenräumen. Der industriell übliche Kalibrationsdruck beträgt 600 MPa. 
Der eigentliche Haupteffekt dieses Verfahrens ist die gestiegene Maßhaltigkeit der 
hergestellten Sinterformteile. 
Das in Abbildung 12 dargestellte Doppelpress/Doppelsinterverfahren bietet eine weitere 
Möglichkeit, die Enddichte von Sinterformteilen zu erhöhen. Hierbei wird ausgenutzt, dass das 
im ersten Pressschritt vorhandene Presshilfsmittel bei Temperaturen um 500 °C ausgetrieben 
wird. Der somit entstandene Hohlraum steht im darauf folgenden zweiten Pressschritt für die 
Verdichtung zur Verfügung. Durch die hohen Vorsintertemperaturen kommt es im Inneren der 
Pulverkörper zum Abbau der im ersten Pressschritt induzierten Kaltverfestigung. Folglich wird 
im zweiten Pressschritt das Pulverhaufwerk weiter verdichtet. Ausschlaggebend für das 
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Verdichtungsvermögen der Materialien ist die Vorsintertemperatur. Ist diese zu hoch, kommt 
es in den Pulvermischungen bereits zur Legierungsbildung und somit zur Härtesteigerung. Eine 
genauere Betrachtung dieser Prozesse ist in weiterführender Literatur zusammengetragen [1], 
[96], [99]. Da die erzielte Enddichte zwischen 7,3 und 7,5 g/cm³ liegt [99], ist eine 
anschließende Kalibration der über diese Prozessroute hergestellten Sinterformteile aus Sicht 
der Dichtesteigerung nicht zweckmäßig. Einzig die Maßhaltigkeit der Bauteile wird somit 
erhöht. 
2.4 TRIP/TWIP-Effekt 
In der Schmelzmetallurgie werden Mangan, Silizium und Chrom schon seit längerer Zeit als 
Legierungselemente verwendet. Aufbauend auf Untersuchungen von z. B. Schumann [100] 
und von Fircks [101] in den frühen 1970er Jahren werden TRIP (TRansformation Induced 
Plasticity) Stähle entwickelt, die unter anderem mit Mangan, Silizium und Chrom legiert sind. 
Die ausführlichen metallkundlichen Grundlagen des TRIP- bzw. TWIP-Effektes sind in der 
Literatur beschrieben [102]–[112]. Die Grundlage für den TRIP- bzw. TWIP-Effekt in einem 
Werkstoff bildet das Vorhandensein von metastabilem Austenit im Gefüge. Dieser kann unter 
Einwirkung einer äußeren Spannung (Zug oder Druck) in Martensit umgewandelt werden. 
Abbildung 8 zeigt dieses Phänomen schematisch auf.  
Der TWIP-Effekt (TWinning Induced Plasticity) tritt nur bei sehr hohen 
Mangankonzentrationen und entsprechender Stapelfehlerenergie im Werkstoff auf. Aufgrund 
des in dieser Arbeit verwendeten Legierungskonzeptes wird dieser TWIP-Effekt an dieser 
Stelle nicht weiter behandelt. 
 
Abbildung 8: Gibbs`sche freie Energie für γ, α‘ und die Transformation y  a‘ [113] 
Der bei der Martensitstarttemperatur Ms für die Bildung von Martensit notwendige 
Energiebetrag, erzielt durch Unterkühlung, ΔGγα, kann auch durch das Aufbringen eines 
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mechanischen Energiebetrages ΔGmech, bei einer Temperatur Md, in Verbindung mit einem 
Anteil der chemischen Arbeit ΔGchem erreicht werden. Durch die Umwandlung des Austenits 
während des Zugversuches steigen die Zugfestigkeit und die Dehnung des Werkstoffes an. Die 
bis zum Bruch des Werkstoffes verrichtete mechanische Arbeit steigt somit ebenfalls. 
In Abbildung 9 ist der für einen austenitischen Stahl ablaufende TRIP-Effekt im Vergleich zu 
einem Stahl ohne TRIP-Effekt schematisch dargestellt. Diese für die Verformung 
aufzuwendende Mehrarbeit ist gleichzusetzen mit einem erhöhten Energieabsorptions- bzw. 
Umformvermögen [114]–[116]. Aus diesem Grund werden diese Stahlsorten meist als 
Crashabsorber im Fahrzeugbau verwendet. 
Die Spannung, bei der der TRIP-Effekt eintritt, wird als Auslösespannung (σA) bezeichnet. Diese 
kann unter der Fließspannung (σF) oder zwischen Fließspannung und der Zugfestigkeit liegen. 
Ist 0 < σA < σf, spricht man von einer spannungsinduzierten Martensitbildung. Diese führt dazu, 
dass es zu einem Abfall der Dehngrenze und zu einem Anstieg der Festigkeit kommt [116], 
[117], wobei der Abfall der Dehngrenze auf geringe Deformationen im elastischen 
Deformationsbereich des Ausgangsgefüges zurückzuführen ist. Ist jedoch σf ≤ σA, so kommt es 
zu einer Martensitbildung im plastischen Deformationsbereich. Als Folge einer 
verformungsinduzierten Bildung von Martensit ist der TRIP-Effekt zu beobachten, in dessen 
Folge kommt es zu einem gleichzeitigen Anstieg von Festigkeit und Dehnung bei der 
Beanspruchung. Wenn σf = σA ist, dann ist der TRIP-Effekt am größten. Ist hingegen σA = Rm, 
so ist der TRIP-Effekt minimal. Die Erhöhung der Defektdichte, bedingt durch die Bildung von 
Stapelfehlern, Zwillingen oder Martensit, führt letztendlich zu der Erhöhung der Festigkeiten 
des Werkstoffes. Die deutlich gestiegenen Dehnungswerte werden durch plastische 
Deformationsprozesse im Austenit erzielt. Dabei überlagern sich bei Stählen mit hoher 
Stapelfehlerenergie des Austenits Gleit- und Scherprozesse. Darüber hinaus können 
Scherungen entlang der Habitusebene hervorgerufen werden. Die aufzubringende 
mechanische Arbeit kann, wie bereits erwähnt, ebenso durch Druckspannungen ausgelöst 
werden. In der Literatur werden die Auswirkungen der Druckspannungen auf den 
entstehenden Martensitanteil gegensätzlich diskutiert. So wird in [118], [119] berichtet, dass 
es durch die Aktivierung mehrerer Schersysteme zu einer Zunahme der Bildung von Martensit 
kommt. Scherspannungen begünstigen somit die Martensitbildungsrate [116], [118], [119]. 
Andere, neuere Veröffentlichungen [120], [121] schlussfolgern jedoch, dass es insbesondere 
bei biaxialen Spannungszuständen zu einer Abnahme der Martensitbildungsrate kommt. 
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Abbildung 9: Spannungs - Dehnungskurve eines Stahls mit TRIP/TWIP und eines ohne TRIP/TWIP-Effekt im Vergleich, 
schematische Darstellung [122] 
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3 Aufgabenstellung und Lösungsweg 
Aufgabenstellung 
Eine verbreitete Anwendung sauerstoffaffiner Legierungselemente ist in der 
Pulvermetallurgie nicht gegeben. Ziel dieser Arbeit ist es, ein möglichst breites Spektrum an 
niedriglegierten Sinterstählen zu betrachten. Hierzu sollen Pulvermischungen mit drei 
großtechnisch verfügbaren Basispulvern untersucht werden. Als Legierungsträger kommen in 
dieser Arbeit niedrigschmelzende Masteralloysysteme mit den Elementen Mangan, Silizium, 
Kupfer, Chrom und Eisen sowie die binären Legierungsträger FeMn80 und FeSi45 zum Einsatz. 
Die chemische Zusammensetzung der untersuchten niedriglegierten Sinterstähle ist so 
abzustimmen, dass die Einflüsse unterschiedlicher Legierungselemente bzw. Legierungsträger 
auf die mechanischen Eigenschaften und Gefügebildungsprozesse bestimmt werden können. 
Vom technologischen Standard abweichende Herstellungsmethoden und deren Wirkung auf 
die mechanischen Eigenschaften sollen für ausgewählte Legierungen untersucht werden. 
Mithilfe der Ergebnisse sollen Aussagen zur Nutzbarkeit der Legierungselemente Mangan, 
Silizium und Chrom in der Pulvermetallurgie getroffen werden. 
Lösungsweg 
Im ersten Schritt der Arbeit steht die Entwicklung eines Legierungskonzeptes für 
niedriglegierte Sinterstähle. Dies umfasst die Auswertung des Sinterverhaltens dieser 
Legierungen im entsprechenden Temperaturbereich, die metallografische Analyse und die 
Ermittlung relevanter mechanischer Kennwerte. In einem weiteren Schritt werden 
unterschiedliche Wärmebehandlungsschritte an den entsprechenden Sinterstählen 
durchgeführt und ausgewertet. 
Aufbauend auf der Legierungsentwicklung erfolgt anschließend die Kopplung eines Konzeptes 
zur Erhöhung der Bauteildichte mit ausgesuchten Legierungssystemen. Dazu werden die 
Verfahren des Warmpressens und des Doppelpressens/Doppelsinterns angewendet. 
Letztlich werden Zusammenhänge zwischen verwendetem Legierungsträger, dem 
entstehenden Gefüge, der Sinterdichte und den erzielten mechanischen Eigenschaften 
hergestellt. 




Für die Legierungsentwicklung von niedriglegierten Sinterstählen wurden in dieser Arbeit 
unterschiedliche Eisenbasispulver und Masteralloysysteme verwendet. In den folgenden 
Abschnitten werden die einzelnen Pulver dargestellt. 
4.1.1 Verwendete Eisenbasispulver 
Die verwendeten Eisenbasispulver wurden von der Firma Höganäs AB Sweden bezogen. Bei 
den Güten 85Mo und CrM handelt es sich um vorlegierte Eisenbasispulver. Alle Pulver sind 
wasserverdüste und kommerziell erhältliche Pulver mit folgender Zusammensetzung: 
Tabelle 3: Zusammensetzung Eisenbasispulver, m.-% 
Pulver Fe C Mn Si Cr Mo Otot 
AHC 
100.29 
99,81 >0,01 0,18 0 0 0 n.b. 
85Mo 99,04 >0,01 0,1 0 0 0,85 0,1 
CrM 96,55 >0,01 0,08 0 2,86 0,5 0,2 
4.1.2 Zugemischte Masteralloys 
Die Einstellung der Legierungszusammensetzung erfolgte über die Zugabe von hochlegierten 
Masteralloys. Die Firma EPM GmbH Europowder Metallurgy stellte die in dieser Arbeit 
verwendeten wasserverdüsten Masteralloys MSL(H2O), MSH(H2O) und MSHC(H2O) zur 
Verfügung. Ihre chemische Ist-Zusammensetzung ist der folgenden Tabelle 4 zu entnehmen. 
Über die Firma Nanoval GmbH wurde als Referenzprodukt ebenfalls ein ternäres Masteralloy 
bezogen, welches in der chemischen Zusammensetzung dem MSH(H2O) der Firma EPM 
entsprach (siehe Tabelle 4). Weiterhin wurde ein binäres CuMn Masteralloy dieser Firma 
verwendet. Die durch Nanoval zur Verfügung gestellten Pulver wurden inertgasverdüst. In 
Tabelle 4 sind weiterhin der Sauerstoffgehalt (Otot), der mittlere Teilchendurchmesser (d50) 
sowie die berechneten (Tliq) und die via DSC Messung bestimmten Liquidustemperaturen der 
MA-Systeme zusammengefasst. 
Die charakteristischen Teilchenmorphologien der unterschiedlichen Verdüsungsverfahren 
sind im Anhang (Abbildung 112 und 113) dargestellt. Inertgasverdüste Pulver sind durch ihre 
kugelige Gestalt gekennzeichnet. Dies und die geringere Härte (Tabelle 45 im Anhang) sollten 
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dazu führen, dass der Verschleiß bei Verwendung von inertgasverdüsten MA-Systemen 
geringer ausfällt. 
Tabelle 4: Chemische Zusammensetzung Masteralloys m.-%; Liquidustemperaturen, °C 
Pulver Fe Mn Si Cr Cu Otot d50 Tliq DSC 
MSL(H2O) 41,7 40,6 17,7 0 0 0,42 19,5 1140 1110 
MSH(H2O) 38,3 39,6 22,1 0 0 0,7 22,65 1150 1120 
MSH(Gas) 37,7 39,5 22,8 0 0 0,06 12,26 1150 1214 
MSHC(H2O) 21 38 22,1 18,9 0 1,10 20,18 1180 1147 
CuMn(Gas) 0 43 0 0 57 0,15 7,2 916 895 
4.2 Probenherstellung 
Die Herstellung der Pulvermischungen erfolgte an der TU Dresden. Der Anteil an Mikrowachs 
(Schmiermittel) (Ethylen-distearamide, C38H76N2O2) der Firma Deurex Wachs Chemie GmbH 
betrug stets 0,8 m.-%. Für eine gute Verteilung und Desagglomeration des Mikrowachses 
wurde dieses zusammen mit einer geringen Menge Basispulver in einem Mörser vermischt. 
Kohlenstoff und die entsprechenden Zusätze wurden der Mischung anschließend zugegeben. 
Im Taumelmischer (Modell TURBULA T2C) der Firma Willy A. Bachofen AG wurde eine 
homogene Verteilung der Bestandteile erzielt. Die Mischzeit betrug 20 min. Für die Ermittlung 
der Werkstoffkenngrößen wurden jeweils drei Zugprobenstäbe (Abbildung 10) gepresst und 
anschließend gesintert. 
4.2.1 Untersuchte Legierungssysteme 
Tabelle 5 gibt einen Überblick über die in dieser Arbeit untersuchten chemischen 
Zusammensetzungen der niedriglegierten Sinterstähle. Für die Bezeichnung der Proben wurde 
folgendes System verwendet: 
 Basispulver_MA(Verdüsungsart)_Kohlenstoffgehalt; Sinterregime I oder II 
(Tabelle 6) 
z. B.: 85Mo_MSH(Gas)_0,6C_II 
Um den Einfluss der MA-Systeme auf die mechanischen Eigenschaften zu überprüfen, wurde 
von jedem Basispulver eine Variante ohne MA-Zusatz mit dem entsprechenden 
Kohlenstoffgehalt (0,3 m.-% oder 0,6 m.-% C) gemischt. 
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Weiterhin wurden für die Legierungen 1 – 4, 7 - 10 und 13 – 18 Vergleichslegierungen mit 
binären Pulvern FeMn80 und FeSi45 bzw. Kupfer hergestellt. Zu erkennen sind diese 
Legierungen an dem Kürzel (FeM). Um den Einfluss der Verdüsungsvariante auf die 
Eigenschaften zu untersuchen, wurden die Legierungen 3, 4, 9, 10, 15 und 16 jeweils mit einem 
wasserverdüsten MA(H20) und einem inertgasverdüsten MA(Gas) hergestellt. 
Voruntersuchungen hatten ergeben, dass bei Verwendung der ternären MA-Systeme ein 
Eigenschaftsmaximum bei Zugabe von 3 m.-% Masteralloy eintritt. Deshalb wurden für die 
Legierungen 1 - 16 die Gehalte an Masteralloy nicht variiert. Die Schwelleffekte, verursacht 
durch den Einsatz der MA-Systeme, konnten die Schwindung beim Sintern kompensieren. Ein 
Einsatz von Kupfer zur Schwindungskompensation war somit nicht erforderlich. Für 
Legierungen Nr. 17 und 18 wurde abweichend ein Zusatz von 3,5 m.-% Masteralloy gewählt. 
Tabelle 5: Zusammensetzung der untersuchten Legierungen, m.-% (bal. Fe) 
Lfd. Nr. Legierung Mn Si Cr Mo Cu 





2 AHC_MSL(FeM, H2O)_0,6C 
3 AHC_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,3C 
0,69 
4 AHC_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,6C 
5 AHC_MSHC(H2O)_0,3C 0,6 
6 AHC_MSHC(H2O)_0,6C 





8 85Mo_MSL(FeM, H2O)_0,6C 
9 85Mo_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,3C 
0,69 
10 85Mo_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,6C 
11 85Mo_MSHC(H2O)_0,3C 0,6 
12 85Mo_MSHC(H2O)_0,6C 
13 CrM_MSL(FeM, H2O)_0,3C 
1,28 
0,57 
2,76 0,48 0 
14 CrM_MSL(FeM, H2O)_0,6C 
15 CrM_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,3C 0,69 
16 CrM_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,6C 
17 CrM_CuMn(FeM, Gas)_0,3C 1,5 0 2,86 0 2 
18 CrM_CuMn(FeM, Gas)_0,6C 1,5 0 2,86 0 2 
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4.2.2 Zugprobengeometrie 
Die Pulvermischungen wurden mittels einer servohydraulischen, uniaxialen Pulverpresse 
HPM 60LS der Firma Mannesmann/Lauffer in einer Matrize zu Zugstäben entsprechend der 
DIN EN ISO 2740 [123] gepresst (hG ≈ 6 mm). Die entsprechend angewendeten 
Verdichtungsverfahren werden im folgenden Kapitel 4.2.3 dargestellt. 
 
Abbildung 10: Form des Zugstabes nach DIN EN ISO 2740, alle Angaben in mm [123] 
4.2.3 Herstellung der Zugproben 
Im Rahmen dieser Arbeit wurden folgende Verdichtungsverfahren angewendet: 
 Einfachpressen/Einfachsintern (EP/ES) 
 Doppelpressen/Doppelsintern (DP/DS) 
Ein speziell entwickeltes Presswerkzeug ermöglichte es, dass die Temperatur bei dem 
Pressvorgang (erstes oder zweites Pressen) auf bis zu 200 °C erhöht werden konnte. 
Für die Legierungsentwicklung diente als Standardherstellungsweg der Pressdruck von 
600 MPa bei RT. Um den Verschleiß des Presswerkzeuges zu minimieren, wurde die 
Matrizenwand nach jeder dritten Probe zusätzlich mit einem MoS2 Spray geschmiert.  
Bei dem in Abbildung 11 dargestellten Warmpressschritt musste auf den Einsatz des 
Mikrowachses (Ethylen-distearamide C38H76N2O2) verzichtet werden. Um die Reibung 
zwischen Pulver und Matrize zu minimieren, kam stattdessen ein Gemisch aus MoS2 und 
einem Vakuumpumpenöl der Firma Leybold Heraeus (Diffelen N) zum Einsatz. Dieses wurde 
vor jedem Pressvorgang mittels Pinsel auf die Matrizenaußenwand und den Oberstempel 
aufgetragen. Um den thermischen Verzug der Pressvorrichtung zu verhindern, mussten 
sowohl der Oberstempel als auch die gesamte Matrize wassergekühlt werden. Für eine 
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genaue Beschreibung der Anlagentechnik sei auf [124] verwiesen. Der Verfahrensweg bei der 
Einfachpress- und –sintertechnik ist der Abbildung 11 zu entnehmen. 
 
Abbildung 11: Verfahrensweg Einfachpressen/Einfachsintern (EP/ES) 
Die Probenbezeichnung für die mittels Warmpressverfahrens hergestellten Proben ist wie 
folgt zu lesen: 
 Basisbezeichnung (wie in Kapitel 4.2.1 beschrieben)_ 
Druck; Temperatur erstes Pressen; Sinterregime I oder II (Tabelle 6) 
z. B.: 85Mo_MSH(Gas)_0,6C_6WII 
Bei dem in Abbildung 12 schematisierten Doppelpress/Doppelsinterverfahren wurde die 
Temperatur beim ersten Pressvorgang nicht verändert. Die Vorsintertemperatur wurde auf 
850 °C festgelegt. Die Aufheizgeschwindigkeit betrug 10 K/min und die Haltedauer 30 min. Im 
zweiten Pressschritt wurden sowohl die Temperatur als auch der Pressdruck variiert. Bei 
diesem Pressschritt wurde bei RT ein handelsübliches Kalibrieröl verwendet. Die erhöhte 
Presstemperatur bei 200 °C erforderte wiederum den Einsatz des o.g. Diffelen N (ohne MoS2 
Zusatz). Anschließend wurden die Proben unter Anwendung der üblichen Sinterregime 
gesintert. 
 
Abbildung 12: Verfahrensweg Doppelpressen/Doppelsintern (DP/DS) 
Die Probenbezeichnung der doppelgepressten Sinterproben ist wie folgt erklärt: 
 Basisbezeichnung (wie in Kapitel 4.2.1 beschrieben)_ 
Druck erstes Pressen; Druck und Temperatur zweites Pressen; 
Sinterregime I oder II (Tabelle 6) 
z. B.: 85Mo_MSH(Gas)_0,6C_68KII 
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4.2.4 Herstellung der Dilatometerproben 
Die Herstellung der Dilatometerproben erfolgte mit einer hydraulischen Handpresse PW 10 
der Firma Paul Otto Weber GmbH an der TU Dresden. Der Verdichtungsdruck wurde 
abweichend zu den Zugproben zu 700 MPa gewählt. Die zylindrischen Dilatometerproben 
besaßen einen Durchmesser von 5 mm. Ihre Höhe wurde auf 10 mm eingestellt. Die 
Dilatometerproben mussten nach ihrer Herstellung unter einer Schutzgasatmosphäre 
(90 % N2 / 10 % H2) bei 500 °C für 30 min entbindert werden. Die Aufheizgeschwindigkeit 
betrug hierbei 10 K/min. Die Ermittlung des Sinterverhaltens erfolgte stets in Pressrichtung. 
4.3 Versuchsdurchführung 
4.3.1 Sinterregime 
Das Sintern der Proben erfolgte in Rohröfen an der TU Dresden. Hierbei wurde mit zwei 
Sinterzyklen gearbeitet. Sie unterscheiden sich nur hinsichtlich ihrer Sintertemperatur. Die 
Aufheizgeschwindigkeit wurde an den industriellen Prozess angepasst. Folgende, in Tabelle 6 
aufgelistete, Temperaturzyklen wurden verwendet. Industriell üblich wird die 
Sintertemperatur im Sinterregime I etwas geringer gewählt (1120 °C), die verwendeten 
MA-Systeme bilden ihre schmelzflüssige Phase aber erst knapp oberhalb von 1120 °C (vgl. 
Tabelle 4). Um ein Aufschmelzen der MA-Systeme zu gewährleisten, wurde deshalb die 
Sintertemperatur moderat um 20 °C angehoben. Die Sinterzyklen wurden unter einer 
90 % N2 / 10 % H2 Schutzgasatmosphäre durchgeführt. Die Abkühlung der Proben erfolgte, 
wenn nicht anders erwähnt, im Rohrofen. Die Abkühlgeschwindigkeit betrug in diesen Fällen 
≈ 3,5 K/min. 
Tabelle 6: Sinterregime I und II, Abkühlungsbedingung: Ofenabkühlung 
Regime Stufe 1 Stufe 2 Haltezeit 
I RT – 900 °C, 
Aufheizgeschwindigkeit, 10 K/min 
900 – 1140 °C, 5 K/min 
30 min 
II 900 – 1250 °C, 5 K/min 
4.3.2 Benetzungsversuche 
Die Benetzungsversuche wurden ebenfalls in einem Rohrofen unter Schutzgasatmosphäre 
(90 % N2 / 10 % H2) durchgeführt. Als Unterlage dienten fertiggesinterte Ronden mit 28 mm 
Durchmesser. Die Oberflächen der Ronden wurden für den weiteren Versuchsaufbau nicht 
angeschliffen. Auf die entsprechenden Ronden wurde ein Pulverhaufwerk von 15 Gramm 
aufgeschüttet. Anschließend wurden die vorbereiteten Proben entsprechend Sinterregime II 
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geglüht. Nachfolgend wurden die Benetzungswinkel und das Eindringverhalten der 
MA-Systeme mittels Lichtmikroskopie bestimmt. Als Bildbearbeitungsprogramm wurde die 
Software NIS Elements D3.2 der Firma Nikon verwendet. Ein Beispiel für die Bestimmung der 
Benetzungswinkel ist in Abbildung 115 im Anhang demonstriert. Die Bestimmung der 
Phasenbestandteile erfolgte am Rasterelektronenmikroskop SEM DSM 982 GEMINI der Firma 
Zeiss und einem EDX-System der Firma Noran. 
4.3.3 Ermittlung des Sinterverhaltens 
Zur Bestimmung des Sinterverhaltens der untersuchten Legierungen wurde ein Dilatometer 
(DIL 402 E/7) der Firma Netzsch verwendet. Die Sinterregime wurden entsprechend Tabelle 6 
gewählt. Abweichend zu den Sinterregimen im Rohrofen wurde reiner Wasserstoff als 
Schutzgas gewählt. Vor den Messungen erfolgte, entsprechend DIN 51045-1 [125], für jedes 
Temperaturregime eine Kalibrierung des Dilatometers. Diese wurde mit einem Al2O3-Standard 
durchgeführt. Um eine Aussage zum Schwindungsverhalten der Sinterproben treffen zu 
können, mussten pro Probe zwei Fahrten durchgeführt werden. In der ersten Fahrt laufen die 
in Kapitel 2.1 beschriebenen Verdichtungsvorgänge während des Sinterns ab. Die zweite Fahrt 
diente als Referenzfahrt. Dabei wurde angenommen, dass keine weitere Kontraktion der 
Probe durch Sinterprozesse eintritt. Eine beispielhafte Auswertung ist in Abbildung 13 und 14 
dargestellt. Es muss erwähnt werden, dass auch noch während der zweiten Sinterung eine 
gewisse Schwindung auftritt (Abbildung 13). Diese ist jedoch so gering, dass sie vernachlässigt 
wurde. Die thermische Ausdehnung der Proben wurde durch Subtraktion der zweiten Fahrt 
von der ersten Fahrt herausgerechnet. Diese Subtraktion wurde so durchgeführt, dass mit 
Beginn der der α - γ Umwandlung der Nullpunkt gesetzt wurde. Somit konnte der Einfluss der 
α - γ Umwandlung auf die Auswertung der Schwindungsdaten unterdrückt werden. 
Letztendlich konnte der Verlauf des Sinterverhaltens während der Aufheiz- und isothermen 
Sinterphase ermittelt werden, wie in Abbildung 14 exemplarisch dargestellt wird. 
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Abbildung 13: Längenänderung einer Probe 
(thermische Ausdehnung + Phasenumwandlung + 
Sinterverhalten) 
 
Abbildung 14: Schwindungsverhalten unterschiedlicher 
Proben ohne thermische Ausdehnung 
4.3.4 Wärmebehandlung 
Ausgewählte Legierungen wurden speziellen Wärmebehandlungen unterzogen. Es erfolgte 
eine Raschabkühlung und ein gesondert durchgeführtes Abschrecken/Anlassen der Proben. 
Diese Wärmebehandlungen wurden an der TU Dresden durchgeführt. Die zweistufige 
Wärmebehandlung zum Einstellen des TRIP-Effektes wurde an der TU Bergakademie Freiberg 
durchgeführt. 
Der Verfahrensweg für den Wärmebehandlungsschritt Abschrecken/Anlassen ist in 
Abbildung 15 dargestellt. Das Sintern der Proben erfolgte unter 90 % N2 / 10 % H2 Atmosphäre. 
Die Proben wurden direkt aus der Sinterhitze abgeschreckt. Das Anlassen wurde unter Argon 
durchgeführt. 
 
Abbildung 15: Verfahrensweg Anlassen 
Die Raschabkühlung der Proben erfolgte in einem speziell dafür umgebauten Rohrofen. Die 
Abkühlgeschwindigkeit für die Raschabkühlung lag bei ≈ 60 K/min. Im Temperaturbereich 
zwischen 800 °C und 500 °C konnten Abkühlgeschwindigkeiten von circa 150 K/min realisiert 
werden. In Abbildung 114 (Anhang) ist der Aufbau der Raschabkühlung dargestellt. 
Die Wärmebehandlung zur Einstellung von metastabilem Austenit im Gefüge erfolgte in einer 
Vakuum-Wärmebehandlungsanlage VKNQ 25/25/40 der Firma ALD Vacuum Technologies 
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GmbH. Der Temperaturzyklus und die Vakuum-Wärmebehandlungsanlage sind in 
Abbildung 16 und 17 gezeigt. Die interkritische Glühung wurde unter Hochvakuum 
durchgeführt. Die nachfolgende Abschreckung erfolgte durch einströmenden flüssigen 
Stickstoff mit einer Abkühlrate von 60 K/sek. auf Temperaturen oberhalb der MS-Temperatur. 
Dies führt zur Bildung von Bainit. Gleichzeitig wird aber der nicht umgewandelte Austenit 
weiter mit Kohlenstoff angereichert und somit gegen die Martensitbildung stabilisiert. Eine 
Karbidbildung muss bei einer solchen Wärmebehandlung unterdrückt werden. 
Als Grundlage für die Berechnung der MS-Temperaturen dienten die in [118], [126]–[135] 
entwickelten empirischen Formeln. 
 
Abbildung 16:  Vakuum Wärmebehandlungsanlage 
VKNQ 25/25/40 
 
Abbildung 17: Temperaturzyklus Wärmebehandlung 
Restaustenit 
4.3.5 Mechanische Prüfung 
Im Zugversuch wurden die Festigkeiten und Dehnungen der gesinterten sowie der 
wärmebehandelten Zugprobenstäbe entsprechend DIN EN ISO 6892-1 [136] ermittelt. Die 
Prüfgeschwindigkeit auf der Materialprüfmaschine Zwick 1474 betrug 1 mm/min. 
Für die Härteprüfungen nach DIN EN ISO 4498 [137] mussten die Proben zunächst präpariert 
werden, wobei von den, bereits im Zugversuch geprüften, Zugprobenstäben möglichst 
unverformte Bereiche auszuwählen sind. Im Falle der Makrohärteprüfung werden die Proben 
angeschliffen. Die Prüfung erfolgte nach Vickers (DIN EN ISO 6507-1 [138]) und Brinell 
(DIN EN ISO 6506-1 [139]) mit Hilfe des Härteprüfgerätes HM 1810 (VEB 
Werkzeugmaschinenkombinat Fritz Heckert). Die Härteprüfung nach Vickers erfolgte mit einer 
Prüfkraft von 98,0665 N bzw. HV10. Die Härtemessung nach Brinell wurde mit einem 
Kugeldurchmesser von 2,5 mm durchgeführt. Die Prüfkraft betrug 62,5 kp bzw. 613 N. 
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Die Bestimmung der Mikrohärte wurde an den metallografisch hergestellten Schliffproben 
durchgeführt. Die Prüfkraft beträgt 0,025 kp bzw. 0,245 N und wird mittels einer 
Vickers-Pyramide aufgebracht (DIN EN ISO 4516 [140]). 
4.3.6 Gefügeanalyse 
Für die Präparation der Sinterproben wurden die zu analysierenden Proben vorab mit einem 
Zweikomponenten-Epoxidharz kalt eingebettet. Zur Bewertung der Gefügeausbildung wurden 
im Rahmen dieser Arbeit Proben nach dem in Tabelle 7 aufgezeigten Schema an einer 
halbautomatischen Schleif- und Poliermaschine der Firma Wirtz-Buehler präpariert. 
Anschließend erfolgte eine Ätzung mit dreiprozentiger HNO3. Die Auswertung der Schliffbilder 
erfolgte an einem Lichtmikroskop (Optiphot) der Firma Nikon. 
Tabelle 7: Arbeitsschritte Gefügeanalyse 
Arbeitsschritt, Schleif oder Poliermittel 
 
dAS, µm Zeit, min Anpressdruck, N 
Ziesmer Schleifscheibe Apollo-S, Wasser 54 10 35 
Ziesmer Schleifscheibe Apollo-S, Wasser 18 8 35 
Ultrapad, Wasser 9 4 25 
Probe in Ethanol reinigen 
Struers MD-Dac, Diamantsuspension 6 4 25 
Probe in Ethanol reinigen 
Struers MD-Dac, Diamantsuspension 3 4+4 25 
Probe in Ethanol reinigen und nach 4 Minuten Probe um 90° drehen. 
Poren müssen nach den 8 Minuten komplett geöffnet sein, ansonsten weiteres polieren 
bei 3 µm Struers MD-Dac, Diamantsuspension 1 4 20 
Probe in Ethanol reinigen 




In diesem Kapitel werden die Ergebnisse präsentiert und kurz vordiskutiert. Die ausführliche 
Diskussion der Ergebnisse findet im anschließenden Kapitel 6 statt. 
5.1 Benetzungsverhalten der Basispulver 
In Tabelle 8 sind die eingestellten Benetzungswinkel zwischen gesinterten Basiswerkstoffen 
und dem betreffenden Masteralloy zusammengefasst. Hinsichtlich der unterschiedlichen 
MA-Systeme ist festzustellen, dass ein höherer Sauerstoffgehalt im MA-System zu größeren 
Benetzungswinkeln führt. Die wasserverdüsten Masteralloys weisen einen deutlich größeren 
Benetzungswinkel auf. Wie ersichtlich, sind die Benetzungswinkel für das chromreiche 
MA-System (MSHC(H2O)) am höchsten. Ein Einfluss des verwendeten Basispulvers auf die sich 
ausbildenden Benetzungswinkel ist nicht festzustellen. 
Tabelle 8: Ermittelte Benetzungswinkel zwischen Grundpulver und Masteralloy 
Pulver MSL(H2O) MSH(H2O) MSH(Gas) MSHC(H2O) CuMn(Gas) 
AHC 100.29 20° 14° 10° 28°  
85Mo 21° 14° 11° 27°  
CrM 18° 15° 10°  9° 
In Abbildung 18 ist der für ein AHC 100.29 Basispulver und ein MSHC(H20) Masteralloy 
entstehende Schichtaufbau gezeigt. Zu erkennen ist die Bildung mehrerer Phasen, deren 
Zusammensetzung aus Abbildung 19 zu entnehmen ist. Mit der Analyse wird ein 
Konzentrationsgradient zwischen Masteralloy und dem Sinterwerkstoff nachgewiesen. Die 
Ergebnisse vermitteln weiterhin, dass eine nahezu konstante Zusammensetzung über den 
Kontaktbereich eingestellt wurde. Erst im Basismaterial fallen die Konzentrationen der 




Abbildung 18: Ausbildung des Kontaktbereiches im 
Benetzungsversuch AHC100.29 + MSHC(H2O) 
 
Abbildung 19: EDX-Analyse Phasenbestandteile 
5.2 Sinterstähle hergestellt mit einem AHC 100.29 Basispulver 
In den folgenden Abschnitten werden die in Tabelle 9 dargestellten Legierungen untersucht. 
Darin bedeutet: FeM hergestellt mit binären Legierungsträgern FeMn80 bzw. FeSi45, 
H2O hergestellt mit einem wasserverdüsten MA-System und Gas hergestellt mit einem 
inertgasverdüsten MA-System. 
Tabelle 9: Chemische Zusammensetzung untersuchter AHC 100.29 Sinterstähle 
Lfd. Nr. Legierung Mn Si Cr Mo Cu 





2 AHC_MSL(FeM, H2O)_0,6C 
3 AHC_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,3C 
0,69 
4 AHC_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,6C 
5 AHC_MSHC(H2O)_0,3C 0,6 
6 AHC_MSHC(H2O)_0,6C 
5.2.1 Sinterverhalten 
Das Sinterverhalten der Legierungen 2, 4 und 6 (mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,6 m.-%) ist 
in den Abbildungen 20 bis 23 dargestellt. Die Abbildungen 20 und 21 umfassen das 
Sinterregime I. Abbildung 22 und 23 stellen das Verhalten dieser Legierungen für das 
Sinterregime II dar. Für die Legierungen 1, 3 und 5 (mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,3 m.-%) 
ist das Sinterverhalten im Anhang (Abbildung 116 bis 119) dargestellt. Wird eine Probe 
erstmalig gesintert, so überlagern sich die thermischen Ausdehnung und die im Sinterkörper 
ablaufenden Legierungs- und Schwindungsprozesse. Wie in Abbildung 20 und 22 zu erkennen 
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ist, weist die Legierung mit 0,6 m.-% C, ohne Zusatz von MA-Systemen (gelbe Linie) die am 
stärksten ausgeprägte Schwindung während der Aufheizphase auf (≈ 0,25%). Es wird für alle 
Legierungen festgestellt, dass ein höherer Kohlenstoffgehalt zu einer erhöhten Schwindung 
im Sinterprozess führt. 
 
Abbildung 20: Längenänderung AHC_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
Die Legierungen, legiert mit den binären Legierungsträgern FeMn80 und FeSi45 (MSL(FeM) (2, 
lila) und MSH(FeM) (4, rot)), weisen ein vom Sinterregime und vom Kohlenstoffgehalt 
unabhängiges Sinterverhalten auf. Während der Aufheizphase kommt es im 
Temperaturbereich der α - γ Umwandlung zu Schwellerscheinungen im Sinterkörper. Diese 
Schwellerscheinungen können durch Legierungsbildungsprozesse und der damit 
einhergehenden Gitteraufweitung hervorgerufen werden. Diese Legierungsbildungsprozesse 
werden durch die Abdampfung des Mangans und der damit verbundenen Kondensation an 
den Teilchenoberflächen beschleunigt. Auffällig ist, dass die Ausdehnung dieser Legierungen 
bis zum Erreichen der isothermen Sintertemperatur maximal ist. Mit Erreichen der 
Sintertemperatur ist festzustellen, dass die Legierungen eine stärker ausgeprägte Schwindung 
zeigen (Abbildung 20 und 22). Diese ist bei der höheren Sintertemperatur deutlich stärker 
ausgeprägt. Während der Aufheizphase auf die Sintertemperatur von 1250 °C werden 
Schwindungen von ≈ 0,3 % registriert. Während der isothermen Haltezeit schwinden diese 
Legierungen um weitere ≈ 0,3 %. Dies wird auf die hohe Sinteraktivität der während der 
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Manganabdampfung entstehenden kleinen Poren und feindispersen Eisenbereiche im 
Sinterkörper zurückgeführt. 
 
Abbildung 21: Schwindungsverhalten AHC_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
Für die Legierungen AHC_MSL(FeM)_0,3C (1), AHC_MSH(FeM)_0,3C (3) (Abbildung 116 und 
118) bzw., AHC_MSL(FeM)_0,6C (2) (1140 °C) (Abbildung 20) und AHC_MSH(FeM)_0,6C (4) 
(1250 °C) (Abbildung 22) ist zu erkennen, dass es bei einer Temperatur von circa 300 °C zu 
einer gewissen Längenabnahme der Proben kommt. 
Für dieses Phänomen gibt es drei verschiedene Erklärungen. Erstens kann es durch das 
Auffedern (Spring back) der Proben bei dem Ausstoßen aus der Matrize zu inneren Rissen in 
der Probe kommen. Durch die Absenkung der Fließgrenze bei erhöhten Temperaturen wäre 
es unter Druckbeanspruchung möglich, dass die Risse zusammengedrückt werden. Die dazu 
benötigte Spannung muss je nach Legierungssystem im Bereich von circa 150 bis 180 MPa 
liegen. Da die Anpresskraft der Schubstange mit 0,1 N - 0,015 N jedoch sehr gering ist, wird 
diese Spannung nicht erzielt. Eine zweite Erklärung ist eine nicht parallel eingespannte Probe, 
welche während der Sinterung kippt. Dieses Phänomen könnte die unterschiedlich 
ausgeprägten Beträge der aufgezeichneten Schwindung erklären. Jedoch erklärt es nicht, 
warum diese Schwindung immer im selben Temperaturbereich eintritt. Die dritte und 
wahrscheinlichste Ursache wird im nicht vollständig ausgetriebenen Mikrowachs während der 
vorgeschalteten Entbinderung gesehen. Hiermit wird die unterschiedliche Ausprägung des 
Effektes und auch der immer gleiche Temperaturbereich erklärt. P. Quadbeck [141] zeigte in 
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seinen Untersuchungen, dass die Austreibung des Binders, in einer Ar/H2 Atmosphäre, in 
einem Temperaturbereich von 280 °C– 480 °C stattfindet. Der sich anschließend einstellende 
Verlauf der Kurven ist identisch zu den vorab beschriebenen Sinterverläufen. 
Bei Verwendung der MA-Systeme tritt ein abweichendes Sinterverhalten auf. 
Verglichen mit den binärlegierten Varianten (FeM) ist eine geringere Längenzunahme der 
Proben während der Aufheizphase zu verzeichnen. Die während der isothermen Sinterzeit 
ermittelte Dilatation ist abhängig von der Sintertemperatur und vom verwendeten 
MA-System. 
Die Abbildungen 21 und 23 stellen das Sinterverhalten der Legierungen ohne thermische 
Ausdehnung dar. Für die Legierungen mit MA-Zusatz ist das Eintreten einer Schwindung 
bereits in einem Temperaturbereich von 1000 °C – 1130° C kennzeichnend. Es ist eine 
Abhängigkeit dieser Temperatur vom verwendeten MA-System zu erkennen. Ursächlich 
hierfür sind die unterschiedlichen Liquidustemperaturen der verwendeten MA-Systeme. 
Diese steigen in der Reihenfolge MSL(H2O)  MSHC(H2O)  MSH(Gas) an (vgl. Tabelle 4). 
Somit wird die Sinteraktivität durch eine Flüssigphasenbildung erhöht und eine Schwindung 
setzt ein. Wie aus Abbildung 20 und 22 ersichtlich, zeigen die Legierungen MSH(Gas) die 
geringsten prozentualen Schwindungen (≈ 0,3 - 0,5 %). 
 
Abbildung 22: Längenänderung AHC_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
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Aus den dargestellten Abbildungen (20 – 23 bzw. 116 – 119) ist für die mit dem MA-System 
MSH(Gas) (Legierungen 3 und 4) legierten Sinterstähle ein interessanter Sachverhalt zu 
erkennen. Für die Legierung mit AHC_MSH(Gas)_0,3C (blau) setzt die Schwindung erst bei 
einer Sintertemperatur von 1250° C ein, wohingegen für den erhöhten Kohlenstoffgehalt von 
0,6 m.-% eine Schwindung bereits bei einer Sintertemperatur von 1140 °C auftritt. Dieser 
Unterschied wird auf die Beeinflussung der Liquidustemperatur des MA-Systems durch den 
Kohlenstoff zurückgeführt. Durch den höheren Kohlenstoffgehalt kommt es für die Legierung 
mit 0,6 m.-% C bereits bei niedrigen Temperaturen zu einer Flüssigphasenbildung. 
 
Abbildung 23: Schwindungsverhalten AHC_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
5.2.2 Mechanische Eigenschaften und Gefügeausbildung einfach gepresster 
AHC 100.29 Sinterstähle 
Nachfolgend werden die Ergebnisse der Legierungsentwicklung niedriglegierter Sinterstähle 
bei Verwendung eines unlegierten AHC 100.29 Basispulvers dargestellt. In 
Kapitel 5.2.3 und 5.2.4 werden auf der Grundlage dieser Versuchsreihe weiterführende 
Ergebnisse zur Wärmebehandlung und vom Standard abweichend hergestellter 
(Warmpressen und DP/DS) Sinterstähle zusammengefasst. 
In Tabelle 10 sind die mechanischen Kennwerte der Legierungen 1, 3 und 5 (0,3 m.-% C) sowie 
der Vergleichslegierung ohne Zusatz von MA-Systemen für das Sinterregime I angegeben. Die 
Legierung AHC_0,3C ohne Zusatz von Mangan, Silizium und Chrom weist erwartungsgemäß 
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die niedrigste Dehngrenze (77,2 MPa) und Zugfestigkeit (182,3 MPa) auf. Die Bruchdehnung 
übertrifft mit 6,5 % die Werte der anderen Legierungen. Durch Hinzulegieren der 
verschiedenen Legierungsträger steigen die mechanischen Eigenschaften der Legierungen 
deutlich an. Wie in Abbildung 24 und 25 exemplarisch für das AHC 100.29 Basispulver 
dargestellt, bildet sich bei Ofenabkühlung ein ferritisch perlitisches Gefüge aus. Mit 
zunehmendem Kohlenstoffgehalt steigt der Anteil an Perlit an und dessen Lamellenabstand 
wird geringer. 














AHC_0,3C 77,2 2,3 182,3 6,1 6,5 1,1 
AHC_MSL(FeM)_0,3C 139,9 3,0 220,4 13,1 1,7 0,4 
AHC_MSL(H2O)_0,3C 197,9 2,2 303,9 9,4 4,2 0,8 
AHC_MSH(FeM)_0,3C 160,8 3,6 178,9 14,4 0,4 0,2 
AHC_MSH(H2O)_0,3C 221,7 8,7 325,4 14,2 3,6 0,9 
AHC_MSH(Gas)_0,3C 190,9 4,3 332,2 10,2 3,1 0,2 
AHC_MSHC(H2O)_0,3C 251,2 5,4 405,3 8,5 4,2 0,4 
 
 
Abbildung 24: Mischgefüge aus Ferrit und Perlit 
AHC_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1140 °C; 3%ige HNO3 
 
Abbildung 25: Mischgefüge aus Perlit und Ferrit 
AHC_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1140 °C; 3%ige HNO3 
Die Verwendung von binären Vorlegierungen (FeMn80 und FeSi45) führt im Vergleich zu den 
Legierungen hergestellt mit den MA-Systemen stets zu geringeren Festigkeiten und 
Dehnungen. 
Bei Sintertemperaturen von 1140 °C werden für die Legierung AHC_MSH(X)_0,3C durch 
Einstellung des Legierungsgehaltes mit einem wasserverdüsten Masteralloy MSH(H2O) oder 
einem inertgasverdüsten Masteralloy MSH(Gas) vergleichbare mechanische Eigenschaften 
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erzielt. Die Legierung (5) mit dem chromreichen MA-System MSHC(H2O) erzielt mit 405,3 MPa 
die höchste Zugfestigkeit. Gleichzeitig wird mit 4,2 % Bruchdehnung ein vergleichsweise hoher 
Wert eingestellt. Die höhere Sintertemperatur (Tabelle 11) führt für das Ausgangsmaterial 
AHC_0,3C und die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C (3) erwartungsgemäß zu einem Anstieg der 
mechanischen Kennwerte. Für die wasserverdüsten MA-Systeme MSL(H2O), MSH(H2O) und 
MSHC(H2O) und ihren entsprechenden Legierungen ist dagegen kein Anstieg der 
mechanischen Kennwerte festzustellen. 














AHC_0,3C 121,5 7,4 204,8 7,8 8,7 0,7 
AHC_MSL(FeM)_0,3C 170,0 1,6 265,5 6,4 2,2 0,2 
AHC_MSL(H2O)_0,3C 229,1 2,8 337,6 15,8 5,1 0,9 
AHC_MSH(FeM)_0,3C 185,5 8,1 274,8 4,6 1,8 0,1 
AHC_MSH(H2O)_0,3C 210,8 24,8 336,5 7,0 4,5 0,2 
AHC_MSH(Gas)_0,3C 246,2 9,7 365,9 13,2 4,7 0,6 
AHC_MSHC(H2O)_0,3C 254,8 7,1 402,5 5,7 4,4 0,4 
Auch für die erhöhte Sintertemperatur wird für die binärlegierten Sinterstähle (FeM) 
festgestellt, dass im Vergleich zu den mittels MA-Systemen legierten Sinterstählen geringere 
Festigkeiten und Dehnungen erzielt werden. Einzig die Differenz zu den mittels MA-System 
legierten Sinterstählen konnte verringert werden. Der Grund hierfür sind die größeren 
Teilchenkontaktflächen der MSL(FeM) bzw. der MSH(FeM) Legierungen bei erhöhten 
Sintertemperaturen von 1250 °C. Aus den SEM Aufnahmen in Abbildung 26 ist ersichtlich, dass 
bei geringen Sintertemperaturen die während der Verdampfung von Mangan entstehenden 
porösen, feindispersen Eisenbereiche noch nicht ausgeheilt sind. Dies geschieht, erkennbar in 
Abbildung 27, erst bei erhöhten Sintertemperaturen. Die bei geringer Sintertemperatur 
zurückbleibenden porösen Strukturen wirken als Defekte im Werkstoff und verringern somit 




Abbildung 26: Poröse Eisenbereiche 
AHC_MSL(FeM)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 27: Ausgeheilte poröse Eisenbereiche 
AHC_MSL(FeM)_0,3C; Tsint 1250 °C 
Für die Legierung legiert mit dem MA-System MSH(Gas) lässt sich der Anstieg der 
mechanischen Eigenschaften durch Erhöhung der Sintertemperatur wie folgt erklären: 
Wie Tabelle 4 zeigt, hat das Masteralloy MSH(H2O) einen höheren Sauerstoffgehalt und eine 
niedrigere Schmelztemperatur als das Masteralloy MSH(Gas). Bei 1140 °C tritt bereits die 
Bildung einer temporären flüssigen Phase in der Legierung des MA–System MSH(H2O) auf. 
Steigt jedoch die Sintertemperatur auf 1250 °C, so bildet auch das MA–System MSH(Gas) eine 
schmelzflüssige Phase. Auf Grund des geringeren Sauerstoffgehaltes erreichen die 
mechanischen Eigenschaften im Vergleich zur Legierung des MA–Systems MSH(H2O) dann 
höhere Werte. Dieser für das MA–System MSH(H2O) beschriebene Zusammenhang gilt 
gleichermaßen für das MA–System MSHC(H2O). 
Tabelle 12 fasst die mechanischen Eigenschaften der Legierungen 2, 4 und 6 (0,6 m.–% C) für 
das Sinterregime I zusammen. Wie im Vergleich zu Tabelle 10 zu erkennen ist, steigen die 
Dehngrenze und die Zugfestigkeit durch Erhöhung des Kohlenstoffgehaltes erwartungsgemäß 
an. Die Dehnung nimmt ab. Auch bei den erhöhten Kohlenstoffgehalten von 0,6 m.-% weisen 
die binärlegierten FeM Legierungen geringere Eigenschaftsniveaus auf als die chemisch 
identischen Legierungen, die mittels MA-System legiert wurden. 
Für die Legierung AHC_MSHC(H2O)_0,6C (6) legiert mit dem chromreichen MA–System 
werden die höchsten mechanischen Kennwerte erzielt (Rm 467,7 MPa). 
Im Gegensatz zu den geringeren Kohlenstoffgehalten erzielt die Legierung 
AHC_MSH(Gas)_0,6C (4) bereits bei einer Sintertemperatur von 1140 °C höhere mechanische 
Kennwerte als die chemisch identische Legierung AHC_MSH(H2O)_0,6C. 
Der höhere Kohlenstoffgehalt wird als Grund für diesen Effekt gesehen. Durch Eindiffusion 
von Kohlenstoff wird eine Absenkung der Liquidustemperatur des Masteralloys MSH(Gas) 
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erzielt. Wie in den Abbildungen 20 und 116 zu erkennen ist, setzt bei hohen 
Kohlenstoffgehalten die Schwindung knapp unterhalb 1140 °C ein. Bei geringen 
Kohlenstoffgehalten tritt zwar auch eine Schwindung ein, diese ist aber bei Weitem nicht so 
stark ausgeprägt, wie es für 0,6 m.-% C der Fall ist. Ein weiterer Beleg für die 
Flüssigphasenbildung sind die SEM Aufnahmen (Abbildungen 28 und 29). 














AHC_0,6C 140,9 3,6 232,3 2,8 4,7 0,2 
AHC_MSL(FeM)_0,6C 168,1 15,0 230,7 10,1 1,0 0,2 
AHC_MSL(H2O)_0,6C 231,1 5,1 367,4 3,3 2,7 0,4 
AHC_MSH(FeM)_0,6C n.b. n.b. 125,1 29,1 0,1 0,0 
AHC_MSH(H2O)_0,6C 199,8 35,6 348,0 14,4 2,5 0,1 
AHC_MSH(Gas)_0,6C 252,2 11,3 386,0 12,2 1,6 0,1 
AHC_MSHC(H2O)_0,6C 274,0 5,8 467,7 11,4 2,8 0,2 
 
Eine Erhöhung der Sintertemperatur auf 1250 °C bedingt einen Anstieg der mechanischen 
Kennwerte der untersuchten Legierungen. Die Differenzen zwischen den mit binären 
Vorlegierungen legierten FeM Legierungen und den mit MA-System legierten Legierungen 
werden geringer. Das Niveau der MA-System Legierungen wird aber nicht erreicht. 
Insbesondere für die wasserverdüsten MA-Systeme erfolgt durch Erhöhung der 
Sintertemperatur ein deutlicher Anstieg der mechanischen Kennwerte. Die Legierung 
AHC_MSH(H2O)_0,6C erreicht die mechanischen Eigenschaften der Legierung 
 
Abbildung 28: MA-Partikel MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 29: Aufgeschmolzenes MA-Partikel 
MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1140 °C 
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AHC_MSH(Gas)_0,6C. Mit dem chromreichen MA-System MSHC(H2O) werden wiederum die 
höchsten Werte mit einer Zugfestigkeit von 501,4 MPa erreicht. 
Als Ursache für den Anstieg wird der höhere Kohlenstoffgehalt in Verbindung mit den 
erhöhten Sintertemperaturen gesehen. Wie aus Abbildung 6 zu entnehmen, wirkt Kohlenstoff 
bei erhöhten Temperaturen als Reduktionsmittel. Je nach Temperaturbereich wird unter 
Bildung von CO oder CO2 der am Masteralloy gebundene Sauerstoff abtransportiert. Dies 
geschieht aber nur ab einem ausreichend hohen C-Potential. Unter Zuhilfenahme des 
Richardson-Ellingham Diagrammes wird abgeschätzt, dass dieses bei 0,6 m.-% C eingestellt ist. 














AHC_0,6C 145,9 11,0 239,8 12,8 5,3 0,5 
AHC_MSL(FeM)_0,6C 235,8 4,8 325,8 9,2 1,4 0,2 
AHC_MSL(H2O)_0,6C 283,3 8,2 423,3 16,1 2,3 0,2 
AHC_MSH(FeM)_0,6C 229,3 4,8 240,6 8,5 0,3 0,1 
AHC_MSH(H2O)_0,6C 274,4 7,2 403,6 13,4 2,2 0,5 
AHC_MSH(Gas)_0,6C 287,1 9,4 418,9 27,2 2,4 0,7 
AHC_MSHC(H2O)_0,6C 304,5 9,7 501,4 5,0 2,9 0,2 
5.2.3 Mechanische Eigenschaften und Gefügeausbildung wärmebehandelter 
AHC 100.29 Sinterstähle 
Wie in den Abbildungen 30 bis 37 und im Anhang (Abbildungen 128 bis 135) deutlich wird, hat 
die Wärmebehandlung einen erheblichen Einfluss auf die Eigenschaften der untersuchten 
Legierungen. Die Abbildungen 30 und 31 geben den Verlauf über die unterschiedlichen 
Wärmebehandlungsschritte für die Ausgangslegierung AHC_0,3C wieder. Zu erkennen ist, 
dass eine Schroffkühlung nur zu einer geringen Erhöhung der Dehngrenze und der 
Zugfestigkeit führt. Das Abschrecken der Proben in Wasser führt zu einer drastischen 
Abnahme der Dehnung. Die Zugfestigkeit und Dehngrenze wurden indes leicht erhöht. 
Für ausgewählte Proben werden Werte für die Zugfestigkeiten auch über den Zusammenhang 
zwischen Härte und Zugfestigkeit (gemäß DIN EN ISO 18265 [142]) berechnet: 
𝑹𝒎 = 𝒄 ∗ 𝑯𝑩               Gl. 7 
Dieser Zusammenhang wurde nur für schmelzmetallurgisch hergestellte Stähle aufgestellt. In 
dieser Arbeit wird dieser Zusammenhang zu einer Abschätzung der zu erwartenden 
Zugfestigkeiten benutzt. Die aus den Härtewerten berechneten Werte (gestrichelte Linie), 
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liegen für die bei 1140 °C gesinterten Proben leicht oberhalb der im Zugversuch ermittelten 
Zugfestigkeiten. Für Proben, die bei 1250 °C gesintert wurden, ergibt sich eine 
Übereinstimmung zwischen den berechneten Werten und den gemessenen Zugfestigkeiten. 
In den nachgeschalteten Anlassschritten steigen die mechanischen Eigenschaften durch die 
Anlassbehandlung bei 250 °C und zwei Stunden an. Erhöhte mechanische Kennwerte liefert 
das Anlassen bei 450 °C und einer Stunde Haltezeit. Das Maximum von 455 MPa Rp0,2 und 
536 MPa Rm stellt sich unter Verwendung einer Sintertemperatur von 1250 °C ein. Eine 
Abnahme der Dehngrenze und der Zugfestigkeit ist erst bei der höchsten Anlasstemperatur 
von 650 °C zu beobachten. 
Ausgehend von 232 MPa Rm im Sinterzustand wird die Zugfestigkeit für die Legierung 
AHC_0,6C gesintert bei 1140° C, durch die Schroffkühlung auf 286 MPa erhöht (Abbildung 32). 
Ein gegenläufiger Trend stellt sich für die Dehnung dieser Legierung ein. Mit Zunahme der 
Zugfestigkeit sinkt die Dehnung. Das Abschrecken führt für diese Legierung zu einer Erhöhung 
der Zugfestigkeit auf 352 MPa. 
 
Abbildung 30: Mechanische Kennwerte AHC_0,3C; 
Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 31: Mechanische Kennwerte AHC_0,3C; 
Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 32: Mechanische Kennwerte AHC_0,6C; 
Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 33: Mechanische Kennwerte AHC_0,6C; 
Tsint 1250 °C 
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Die ermittelten Härtewerte lassen für die bei 1140 °C gesinterten Proben ebenfalls einen 
Anstieg der Zugfestigkeit erwarten, wohingegen die bei 1250 °C gesinterten Proben 
Härtewerte erzielten, die geringere Zugfestigkeiten als die ermittelten erwarten lassen. Es 
wird vermutet, dass dieser gegenläufige Trend mit der Austenitkorngröße vor dem 
Abschreckvorgang zusammenhängt. 
Durch die Anlassbehandlung für 2 Stunden bei 250 °C wird eine Erhöhung der Zugfestigkeit 
auf 625 MPa erzielt. Dies stellt für diese Legierung und einer Sintertemperatur von 1140 °C 
ein Maximum dar. Anders verhält es sich für das Sinterregime II. Für dieses wird das Maximum 
erst durch die Anlassbehandlung für eine Stunde bei 450 °C erzielt und beträgt 666 MPa. Wie 
auch schon für 0,3 m.-% C gezeigt werden konnte, führt das Anlassen bei 650 °C und 1 Stunde 
zu einer Abnahme der Festigkeitskennwerte. 
Für die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C (3) werden die in Abbildung 34 und 35 
zusammengefassten Eigenschaften erzielt. Die Schroffkühlung führt nicht, wie gewünscht, zur 
Erhöhung der mechanischen Eigenschaften. Erst das Abschrecken erhöht die Zugfestigkeit auf 
492 MPa (Sinterregime I) bzw. 604 MPa (Sinterregime II). 
 
Abbildung 34: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 35: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 36: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 37: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1250 °C 
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Die nachgeschalteten Anlassbehandlungen bei 250 °C (für zwei Stunden) und 450 °C (für eine 
Stunde) führen für beide Sintertemperaturen wiederum zu einem Anstieg der 
Festigkeitswerte. Bei einer Sintertemperatur von 1250 °C werden für die Legierung 
AHC_MSH(Gas)_0,3C maximal 703 MPa Rp0,2 und 808 MPa Rm erzielt. Wiederum fallen die 
Eigenschaften nach einer Anlassbehandlung bei 650 °C und einer Stunde wieder ab. Die 
Gefügeentwicklung dieser Legierung wird durch die Abbildungen 38 bis 43 dokumentiert. 
Ausgehend von einem perlitisch ferritischen Gefüge nach der Ofenabkühlung steigt der Anteil 
an Perlit durch die Schroffkühlung sichtlich an. Die Lamellenabstände werden gleichzeitig 
geringer. Das Abschrecken aus der Sinterhitze führt zur Bildung eines komplett bainitischen 
Gefüges. Die nachgeschalteten Anlassbehandlungen bewirken die Umwandlung des Bainits 
hin zum Ferrit mit eingelagerten feinen FeXC Ausscheidungen. 
Die sich einstellenden mechanischen Eigenschaften für die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,6C (4) 
sind in Abbildung 36 und 37 wiedergegeben. Es sind folgende Ergebnisse charakteristisch: 
Die Schroffkühlung trägt zu einer Erhöhung der Festigkeitswerte bei (∆Rm ≈ 80 MPa). Das 
Abschrecken führt zu spröden Zuständen. Die aus den Härtewerten berechneten 
Zugfestigkeiten liegen für diese Legierung deutlich über den im Zugversuch ermittelten 
Zugfestigkeiten. Für eine Sintertemperatur von 1140 °C wurden Härtewerte ermittelt, die eine 
Zugfestigkeit von 885 MPa erwarten lassen. Die von 1250 °C abgeschreckten Proben weisen 
Härten auf, die zu einer Zugfestigkeit von 810 MPa führen sollten. Durch die nachgeschalteten 
Anlassbehandlungen konnten die durch den Abschreckvorgang induzierten Spannungen nicht 
eliminiert werden. Dies ist in der Differenz zwischen den im Zugversuch ermittelten und den 
über die Härtewerte berechneten Zugfestigkeiten zu erkennen. Erst die Anlassbehandlung für 
eine Stunde bei 450 °C führt zu einer Erhöhung der Zugfestigkeit auf das Niveau der 
Schroffkühlung. 
Für die Legierungen AHC_MSL(H2O)_0,6C (2) (Abbildung 130 und 131) und 
AHC_MSHC(H2O)_0,6C (6) (Abbildung 134 und 135) gilt dies nicht. Die Anlassbehandlung führt 
nach dem Abschrecken zu einer deutlichen Anhebung der Festigkeitswerte. Jedoch liegen die 
Werte unterhalb des Eigenschaftsniveaus der Legierungen mit 0,3 m.-% C (Abbildung 128 und 








Abbildung 38: Mischgefüge aus Ferrit und Perlit, 
AHC_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1250 °C; Ofenabkühlung 
 
Abbildung 39: Mischgefüge aus Ferrit und Perlit, 
AHC_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1250 °C; Schroffkühlung 
 
Abbildung 40: Bainitisches Gefüge AHC_MSH(Gas)_0,3C; 
Tsint 1250 °C; abgeschreckt (H2O) 
 
Abbildung 41: Angelassener Bainit, AHC_MSH(Gas)_0,3C; 
Tsint 1250 °C; angelassen 250 °C, 2 h 
 
Abbildung 42: Vergütungsgefüge, AHC_MSH(Gas)_0,3C; 
Tsint 1250 °C; angelassen 450 °C, 1 h 
 
Abbildung 43: Vergütungsgefüge, AHC_MSH(Gas)_0,3C; 
Tsint 1250 °C; angelassen 650 °C, 1 h 
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5.2.4 Mechanische Eigenschaften warm- und doppelt gepresster 
AHC 100.29 Sinterstähle 
In den Tabellen 14 bis 17 sind die mechanischen Kennwerte der Legierungen 5 und 6 für die 
abweichend zum Standard EP/ES-Verfahren (6K) hergestellten Proben zusammengestellt. 
Hierbei wurden sowohl der Pressdruck (600 MPa oder 800 MPa) als auch die Presstemperatur 
variiert (RT oder 200 °C). Eine Betrachtung der eingestellten Gefüge erfolgte bei diesen 
Untersuchungen nicht. Es wird, aufgrund der gleichen Abkühlbedingungen, davon 
ausgegangen, dass sich solche Gefüge ausbilden, die in Kapitel 5.2.2 beschrieben wurden. 
















6KI 190,9 4,3 332,2 10,2 3,1 0,2 6,75 
6WI 369,3 22,54 558,0 18,5 4,7 1,2 6,97 
8KI 372,7 38,42 531,2 14,6 3,8 0,6 6,96 
8WI 383,4 25,32 644,7 12,9 7,0 0,3 7,17 
Für Legierungen mit 0,3 m.-% C wird, entgegen den Ergebnissen in Kapitel 5.2.2, kein Einfluss 
der Sintertemperatur auf die mechanischen Kennwerte festgestellt (Tabelle 14 und 15).  
















6KII 246,2 9,7 365,9 23,2 4,7 0,6 6,71 
6WII 425,1 14,1 569,3 22,5 6,6 1,3 6,98 
8KII 432,0 12,2 546,7 18,9 4,6 0,7 6,97 
8WII 474,3 10,7 649,2 25,2 7,0 1,4 7,18 
Ein erhöhter Druck beim Pressen führt zu einer deutlichen Erhöhung der nach dem Sintern 
vorliegenden Dichte. Für die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C wurde bei einer Druckerhöhung 
um 200 MPa ein Maximalwert von Δρ = 0,26 g/cm³ ermittelt (Tabelle 15). Die maximal 
erreichte Sinterdichte von 7,18 g/cm³ wurde für die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C_8WII 
(Pressdruck 800 MPa, Presstemperatur 200 °C, Sintertemperatur 1250 °C) im EP/ES-Verfahren 
erzielt. Dies entspricht einer Porosität von 7,7 %. Daraus resultierend steigen die Dehngrenze 
auf 474,3 MPa und die Zugfestigkeit 649,2 MPa an. Die Bruchdehnung wird durch Erhöhung 
der Presstemperatur und des Pressdruckes ebenfalls positiv beeinflusst und beträgt 7,0 %. 
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Bei Erhöhung der Presstemperatur von RT (K) auf 200 °C (W) wird für alle Legierungen und 
Sintertemperaturen ein drastischer Anstieg der Dehngrenze und der Zugfestigkeit erreicht. 
Die Werte für die Bruchdehnung und die Dichte steigen ebenfalls. Als ein Einflussfaktor ist zu 
erwähnen, dass die warmgepressten Proben ohne die Zugabe von Mikrowachs hergestellt 
werden mussten. Der somit vorhandene Freiraum im porösen Pulverkörper trägt deutlich zur 
Erhöhung der Gründichte bei. 
Bei Anhebung des Kohlenstoffgehaltes auf 0,6 m.-% C ist ein Einfluss der Sintertemperatur auf 
die mechanischen Eigenschaften erst bei einem Pressdruck von 800 MPa festzustellen 
(Tabelle 16 und 17). Werden die Proben bei 600 MPa gepresst, so ist keine signifikante 
Beeinflussung erkennbar. Dies steht im Einklang mit den Ergebnissen aus Kapitel 5.2.2. 
















6KI 252,2 11,3 386,0 12,2 1,6 0,1 6,75 
6WI 455,7 8,3 661,5 3,5 3,8 0,5 6,99 
8KI 426,9 26,5 577,9 38,5 2,0 0,5 6,85 
8WI 468,0 59,1 554,2 92,7 4,2 1,2 7,17 
Maximale Eigenschaften werden, unabhängig vom Kohlenstoffgehalt, durch die Erhöhung der 
ersten Presstemperatur auf 200 °C, des Druckes auf 800 MPa und der Sintertemperatur auf 
1250 °C erzielt (8WII). 
















6KII 287,1 9,4 418,9 27,2 2,4 0,7 6,77 
6WII 505,3 21,2 684,3 46,1 3,4 1,1 6,99 
8KII 523,0 17,4 665,8 26,1 2,1 0,1 6,90 
8WII 580,2 25,9 828,4 18,3 4,3 0,8 7,18 
Für die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,6C_8WII werden maximal 580,2 MPa Rp0,2 Dehngrenze 
und 828,4 MPa Zugfestigkeit erreicht. Die Dehnung liegt mit 4,3 % über der des 
Ausgangszustands der Legierung AHC_MSH(Gas)_0,6C (gepresst bei RT und 600 MPa). 
In den Tabellen 18 bis 21 werden die mechanischen Kennwerte für die über das 
Doppelpress/Doppelsinterverfahren (DP/DS) hergestellten Sinterstähle zusammengefasst. In 
diesem Verfahrensweg wurde die erste Presstemperatur nicht verändert. Die 
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Vorsintertemperatur wurde auf 850 °C festgelegt. Die gewählten Prozessparameter beruhen 
auf den Untersuchungsergebnissen von C. Recknagel [124], [143]. Darauf aufbauend wurden 
für diesen Herstellungsweg nur ausgewählte Prozessparameter (erster Pressdruck, zweiter 
Pressdruck und zweite Presstemperatur) variiert. 
















66KI 305,3 26,2 534,2 54,5 7,3 1,8 7,16 
66WI 328,5 29,8 565,6 22,2 7,1 2,1 7,14 
68WI 315,8 45,0 592,4 22,2 9,5 1,3 7,29 
86KI 351,2 19,3 579,7 41,7 7,1 1,1 7,21 
86WI 383,0 5,9 592,2 13,6 6,1 1,9 7,18 
Durch das DP/DS-Verfahren werden im Vergleich zum konventionellen EP/ES-Verfahren 
erhöhte Dichten erzielt. Es wurde für die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C_88WII eine 
maximale Sinterdichte von 7,32 g/cm³ erreicht. Das entspricht rund 95 % der theoretischen 
Dichte dieser Legierung. Die über das DP/DS-Verfahren hergestellten Sinterstähle weisen im 
Vergleich zu den über das EP/ES-Verfahren hergestellten Sinterstählen erhöhte 
Dehnungsbeträge auf (für 0,3 m.-% C ≈ 9 % und für 0,6 m.-% C ≈ 4 %). 
Die Erhöhung des Kohlenstoffgehaltes führt, wie zu erwarten war, zu einem Anstieg der 
Dehngrenze und der Zugfestigkeit. Es ist zu beobachten, dass der Festigkeitsanstieg für die 
geringe Sintertemperatur etwas größer ausfällt (vgl. Tabelle 18 und 20). 
















66KII 471,2 18,3 647,1 9,8 6,2 2,0 7,18 
66WII 471,2 24,0 638,3 49,2 6,3 1,7 7,16 
68WII 500,3 11,6 727,6 41,4 8,3 1,7 7,28 
88KII 496,0 15,1 704,1 33,1 6,1 1,3 7,30 
88WII 489,0 24,9 732,9 34,8 9,1 1,9 7,32 
Eine Erhöhung der Sintertemperatur hat für den geringen Kohlenstoffgehalt von 0,3 m.-% C 
eine Erhöhung der mechanischen Kennwerte zur Folge. Für den erhöhten Kohlenstoffgehalt 
von 0,6 m.-% C wird eine Tendenz zur Erhöhung der mechanischen Eigenschaften durch 
Erhöhung der Sintertemperatur festgestellt. Die Dehnung wird von diesem Prozessparameter 
wider Erwarten nicht beeinflusst. 
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Eine Anhebung der Presstemperatur im zweiten Pressvorgang von RT (K) auf 200 °C (W) führt, 
entgegen der Beobachtungen bei dem EP/ES-Verfahren, nicht zum Anstieg der 
Festigkeits- oder Dehnungswerte. Bezüglich der Dichten muss festgestellt werden, dass die 
Erhöhung der zweiten Presstemperatur nicht zu einem Anstieg der Sinterdichte führt. 
Für das DP/DS-Verfahren zeigt sich, dass die Maximalwerte der mechanischen Kennwerte 
nicht mit den maximal aufgebrachten Drücken und Temperaturen erzielt werden. Im Rahmen 
der Messungenauigkeit ist dagegen eine Abhängigkeit der mechanischen Kennwerte von der 
Dichte der Legierung zu erkennen. 
















66KI 472,8 14,4 706,2 19,2 3,6 0,5 7,08 
66WI 474,6 4,4 732,4 24,2 4,6 1,1 7,09 
68WI 463,6 32,6 707,3 61,5 3,5 1,3 7,18 
86KI 478,0 9,7 718,9 26,7 3,2 0,4 7,15 
86WI 478,0 11,8 723,6 34,3 3,5 0,7 7,13 
Das Maximum an mechanischen Eigenschaften stellt sich für den Verfahrensweg 88WII (erster 
Pressdruck 800 MPa (RT), zweiter Pressdruck 800 MPa (200 °C), Tabelle 21) ein. Für die 
Legierung mit 0,6 m.-% C wird eine Dehngrenze von 572,9 MPa, eine Zugfestigkeit von 
851,8 MPa und eine Bruchdehnung von 4,2 % erreicht. 
















66KII 561,6 7,2 768,9 40,4 3,6 1,0 7,10 
66WII 553,3 23,7 727,8 53,7 2,7 0,6 7,11 
68WII 576,4 14,2 794,3 26,9 3,0 0,7 7,13 
88KII 564,9 12,2 809,9 46,4 3,4 0,8 7,26 
88WII 572,9 10,2 851,8 28,2 4,1 1,1 7,26 
Zusammenfassend wird für die Legierung AHC_MSH(Gas) festgestellt, dass die mechanischen 
Eigenschaften der im DP/DS-Verfahren hergestellten Sinterstähle über denen der im 




5.3 Sinterstähle hergestellt mit einem 85Mo Basispulver 
Tabelle 22 fasst die in den folgenden Kapiteln 5.3.1 - 5.3.4 untersuchten Sinterstähle auf Basis 
eines 85 Mo Basispulvers zusammen. Worin die Bezeichnungen FeM: hergestellt mit binären 
Legierungsträgern FeMn80 bzw. FeSi45, H2O: hergestellt mit einem wasserverdüsten 
MA-System und Gas: hergestellt mit einem inertgasverdüsten MA-System bedeuten. 
Tabelle 22: Chemische Zusammensetzung untersuchter 85 Mo Sinterstähle 
Lfd. Nr. Legierung Mn Si Cr Mo Cu 





8 85Mo_MSL(FeM, H2O)_0,6C 
9 85Mo_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,3C 
0,69 
10 85Mo_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,6C 
11 85Mo_MSHC(H2O)_0,3C 0,6 
12 85Mo_MSHC(H2O)_0,6C 
5.3.1 Sinterverhalten 
Die Abbildungen 44 - 47 fassen das Sinterverhalten der Pulvermischungen mit dem Basispulver 
85Mo für das Sinterregime I zusammen. Der während der α - γ Umwandlung registrierte 
Schwindungsbetrag variiert von Legierung zu Legierung. Die Basislegierung 85Mo_0,3C zeigt 
nach der α - γ Umwandlung nur geringe Schwindungsbeträge. Bis zum Erreichen der 
isothermen Sintertemperatur dominiert anschließend die thermische Ausdehnung der Probe. 
Während der isothermen Haltezeit weist diese Legierung eine im Vergleich zu den höher 
legierten Proben geringere Schwindung auf. 
Die Legierungen (85Mo_MSL(FeM)_0,3C (7) und 85Mo_MSH(FeM)_0,3C (9)), die mit binären 
Vorlegierungen (FeMn80, FeSi45) legiert wurden (lila und rote Kurvenverläufe in 
Abbildung 44), weisen im Temperaturbereich von 800 °C bis circa 890 °C eine Abweichung 
vom zu erwartenden Kurvenverlauf auf. Für diese Legierungen kommt es zu 
Schwellerscheinungen. Die in diesem Temperaturbereich zu erwartende α - γ Umwandlung 
kann für diese Proben nicht nachgewiesen werden. Die Ursachen für das Schwellen der 
Legierungen wurden bereits in Kapitel 5.2.1 beschrieben. Die Ausdehnung der Legierungen 




Abbildung 44: Längenänderung 85Mo_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
Legierungen, welche mit einem MA-System legiert wurden, weisen im Temperaturbereich von 
800 °C bis circa 890 °C hingegen eine Schwindung auf. Für die Legierungen mit 0,3 m.-% C ist 
dies der Abbildung 45 zu entnehmen. Die Legierungen legiert mit dem MA-System MSL(H2O) 
(7, braun) oder MSHC(H2O) (11, magenta) weisen nach 30 min isothermen Sinterns eine 
Schwindung von über einem Prozent auf. Für die Legierungen des MA-Systems MSH (9, grün 
und blau) zeigt sich, dass eine intensive Schwindung unabhängig von der Art der Verdüsung in 
einem Temperaturbereich zwischen 900 °C und 1000 °C einsetzt. Im weiteren Verlauf des 
Sinterregimes I schwindet diese Legierung (9) nicht so stark wie die Legierungen 7 und 11. 
Die Abbildungen 120 und 121 (im Anhang) zeigen das Sinterverhalten der Legierung 
85Mo_0,3C bei einer Sintertemperatur von 1250 °C. Generell kommt es, hervorgerufen durch 
die erhöhte Sintertemperatur, zu größeren Schwindungserscheinungen während des 
Sinterzyklus. Auch für diese Sintertemperatur wird ein Einfluss der Legierungseinbringung auf 
den ermittelten Zeit-Temperaturverlauf während des Sinterns festgestellt. Das 





Abbildung 45: Schwindungsverhalten 85Mo_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
Werden dem Basispulver 85Mo 0,6 m.-% C hinzulegiert, so ergibt sich für einige Legierungen 
ein stark verändertes Sinterverhalten, wie dies in der Abbildung 46 erkennbar ist. So schwellen 
die beiden mit binären Vorlegierungen (FeM) legierten Legierungen während der 
Aufheizphase stark an. 
Für die Legierungen, die mittels MA-System legiert wurden, wird während der Aufheizphase 
die übliche Kontraktion festgestellt. Auch für diesen Kohlenstoffgehalt werden Unterschiede 
in den Charakteristika deutlich. Die Legierung 85Mo_MSL(H2O)_0,6C (8, braun) schwindet 
über das gesamte Sinterregime. Auffallend für die Legierung 85Mo_MSH(H2O)_0,6C (10, grün) 
ist eine Längenzunahme im Temperaturbereich von 950 °C bis circa 1120 °C. Für die 
Legierungen 85Mo_MSH(Gas)_0,6C (10, blau) und 85Mo_MSHC(H2O)_0,6C (12, magenta) 
wird durch ablaufende Schwindungsprozesse bis zum Erreichen der isothermen Temperatur 
die thermische Ausdehnung mehr als kompensiert. 
Für die Legierungen 85Mo_MSH(X)_0,6C (10) legiert mit unterschiedlichen Legierungsträgern 
ist zu erkennen, dass sowohl die wasserverdüste (H2O, grün) als auch die mit binären 
Legierungsträgern (FeM, rot) legierte Legierung in der isothermen Sinterzeit stärker 




Abbildung 46: Längenänderung 85Mo_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
Abbildung 47 zeigt die Differenz der Schwindung zwischen einer zweiten Sinterfahrt und der 
ersten Sinterfahrt. In dieser Abbildung ist zu erkennen, dass besonders die Legierung 
85Mo_MSL(FeM)_0,6C (8, lila) stark schwillt. Diese Schwellung kann durch die ablaufenden 
Schwindungsprozesse während des gesamten Sinterprozesses nicht kompensiert werden, 
sodass zum Abschluss der Sinterung eine Ausdehnung von circa 0,25 % verbleibt. Die mit 
MA-Systemen legierten Sinterstähle zeigen nach einem kurzen Schwellen eine starke 
Schwindung. Die Intensität ist für alle MA-Systeme in etwa dieselbe. Für die Legierung 
85Mo_MSH(H2O)_0,6C (10, grün) stagniert ab circa 950 °C die Schwindung. Für den erhöhten 
Kohlenstoffgehalt von 0,6 m.-% C ist weiterhin festzustellen, dass die Schwindungsbeträge der 
mit MA-Systemen hergestellten Legierungen über dem Schwindungsbetrag der 
Ausgangslegierung liegen. 
In den Abbildungen 122 und 123 (im Anhang) ist das Sinterverhalten dieser Legierungen für 
das Sinterregime II dargestellt. Für die Aufheizung der Legierungen auf die Sintertemperatur 
können die gleichen Aussagen getroffen werden, wie es für das Sinterregime I der Fall ist. Die 
mittels FeMn80 und FeSi45 hergestellten Proben 85Mo_MSL(FeM)_0,6C (8, lila) und 
85Mo_MSH(FeM)_0,6C (10, rot) neigen zu starken Schwellerscheinungen. 
Der größte Schwindungsbetrag wird für die Legierung 85Mo_MSL(H2O)_0,6C (8, braun) 
registriert. Wegen der erhöhten Sintertemperatur tritt in der isothermen Haltephase eine 
Untersuchungsergebnisse  
66 
intensive Schwindung ein, sodass insgesamt um circa 0,5 % größere Endschwindungen 
erreicht werden. 
 
Abbildung 47: Schwindungsverhalten 85Mo_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
5.3.2 Mechanische Eigenschaften und Gefügeausbildung einfach gepresster 
0,85 m.-% Mo-Sinterstähle 
Grundsätzliche Untersuchungen zum Einsatz des 85 Mo Basispulvers in der Pulvermetallurgie 
wurden unter anderem in [41] und [57] durchgeführt. Die Autoren konnten zeigen, dass die 
Verwendung eines mit Molybdän vorlegierten Pulvers im industriellen Maßstab möglich ist. 
Das nach dem Sintern der Versuchslegierungen 8, 10 und 12 und dem dazugehörigen 
Basispulver 85Mo_0,6C vorliegende Gefüge wird durch den Legierungsgehalt maßgeblich 
bestimmt. Als Beispiel werden in den Abbildungen 48 bis 51 die nach dem Sinterzyklus 
vorliegenden Gefüge für das Sinterregime II dargestellt. Während sich bei der Legierung 
85Mo_0,6C ein ferritisch perlitisches Grundgefüge ausbildet (Abbildung 48), bildet sich bei 
Ofenabkühlung der Legierung 85Mo_MSL(H2O)_0,6C (8) (Abbildung 49) ein feiner 
strukturierter Perlit aus. 
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Der Anteil an Perlit liegt über dem der Basislegierung. Bei Verwendung des MA-Systems 
MSH(Gas) bildet sich in der Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,6C (10) bereits bei Ofenabkühlung 
ein geringer Anteil an Bainit im Gefüge aus (Abbildung 50). Der Bainitanteil wird bei 
Verwendung des MA-Systems MSHC(H2O) in der Legierung 85Mo_MSHC(H2O)_0,6C größer 
und die Lamellenabstände des Perlits werden deutlich verringert (Abbildung 51). 
In den Tabellen 23 bis 26 sind die mechanischen Eigenschaften der Legierungen 7 bis 12 
zusammengefasst. Im Vergleich zu den Legierungen 1 bis 6, hergestellt mit dem AHC 100.29 
Basispulver (Tabellen 10 bis 13), werden höhere Kennwerte der mechanischen Eigenschaften 
(Rp0,2 und Rm) erreicht. 
Einhergehend mit der Verfestigung nimmt jedoch die Dehnung ab. Im Allgemeinen kann die 
Aussage getroffen werden, dass für diese Legierungssysteme die gleichen Mechanismen 
zutreffen, wie sie für die AHC 100.29 Legierungen (1 bis 6) beschrieben wurden. Die Legierung 
 
Abbildung 48: Mischgefüge aus Ferrit und Perlit, 
85Mo_0,6C; Tsint 1250 °C, 3%ige HNO3 
 
Abbildung 49: Mischgefüge aus Perlit und Ferrit, 
85Mo_MSL(H2O)_0,6C; Tsint 1250 °C, 3%ige HNO3 
 
Abbildung 50: Mischgefüge aus Bainit, Ferrit und Perlit, 
85Mo_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1250 °C, 3%ige HNO3 
 
Abbildung 51: Mischgefüge aus Ferrit, Perlit und Bainit, 
85Mo_MSHC(H2O)_0,6C; Tsint 1250°C, 3%ige HNO3 
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85Mo_MSHC(H2O)_0,6C (12), gesintert bei 1250 °C, liefert mit 325,5 MPa Rp0,2 und 
646,5 MPa Rm die höchsten mechanischen Kennwerte. Die Dehnung beträgt für diese 
Legierung 2,3 %. 
Der Vergleich der Legierungen 85Mo_MSL(FeM)_0,6C und 85Mo_MSH(FeM)_0,6C mit den 
chemisch identischen Legierungen hergestellt mit wasser- bzw. inertgasverdüsten 
MA-Systemen lässt erkennen, dass bei geringen Sintertemperaturen die sich einstellenden 
Eigenschaftsunterschiede zwischen den betreffenden Legierungen deutlich stärker 
ausgeprägt sind als bei den Legierungen mit dem AHC 100.29 Basispulver. 














85Mo_0,3C 119,6 8,0 221,8 12,6 4,4 0,2 
85Mo_MSL(FeM)_0,3C 160,2 33,3 201,2 28,6 0,4 0,2 
85Mo_MSL(H2O)_0,3C 207,4 24,2 415,9 26,7 2,3 0,9 
85Mo_MSH(FeM)_0,3C 210,3 10,9 219,1 18,0 0,2 0,1 
85Mo_MSH(H2O)_0,3C 248,6 7,2 443,9 18,8 2,4 0,8 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C 275,8 4,4 431,9 10,6 1,0 0,1 
85Mo_MSHC(H2O)_0,3C 257,0 20,4 540,5 17,1 2,4 0,8 
Generell werden bei Verwendung des 85Mo Pulvers in Kombination mit den zugemischten 
MA-Systemen deutlich erhöhte mechanische Eigenschaften erzielt. Betrachtet man zum 
Beispiel die Legierungen AHC_0,3C und AHC_MSHC(H2O)_0,3C, so beträgt die 
Festigkeitserhöhung (Rm) 223 MPa. Für den Vergleich der Legierungen 85Mo_0,3C und 
85Mo_MSHC(H2O)_0,3C wird ein Anstieg der Zugfestigkeit von 329 MPa erzielt. Diese 
Beobachtung trifft für alle vergleichbaren Legierungen zu. Jedoch ist die Erhöhung der 
Zugfestigkeit nicht immer so stark ausgeprägt. 
Vergleicht man die mechanischen Eigenschaften der Legierungen bei Sintertemperaturen von 
1140 °C bzw. 1250 °C, ist bei geringen Kohlenstoffgehalten nur ein geringer Einfluss der 
Sintertemperatur auf die mechanischen Kennwerte zu erkennen. Eine Ausnahme bildet die 
Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,3C. Hier steigen die mechanischen Eigenschaften bei Erhöhung 
der Sintertemperatur an. Wird der Kohlenstoffgehalt indessen auf 0,6 m.-% erhöht, so ist, mit 
einer Ausnahme (85Mo_MSH(Gas)_0,6C), ein Einfluss der Sintertemperatur auf die 
mechanischen Eigenschaften zu erkennen. 
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85Mo_0,3C 133,0 11,2 258,8 8,1 5,4 0,2 
85Mo_MSL(FeM)_0,3C 175,6 50,3 330,2 15,2 1,6 0,5 
85Mo_MSL(H2O)_0,3C 218,3 40,6 401,9 5,4 2,3 0,6 
85Mo_MSH(FeM)_0,3C 207,6 3,9 373,2 7,6 1,9 0,3 
85Mo_MSH(H2O)_0,3C 244,3 15,8 448,7 20,2 2,7 0,4 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C 289,0 17,5 483,1 22,5 2,5 0,6 
85Mo_MSHC(H2O)_0,3C 295,9 21,5 549,9 10,3 2,4 0,3 
Als Ursache hierfür werden die bereits beschriebenen Reduktionsvorgänge in den 
wasserverdüsten MA-Systemen gesehen. Durch ablaufende Reduktionsvorgänge im 
Sinterkörper wird der Sauerstoffgehalt der MA-Systeme reduziert. Somit können 
Diffusionsvorgänge schneller ablaufen und die Homogenisierungszeit verkürzt werden bzw. 
werden weniger Oxide in den Sinterhalskontakten eingelagert. Als Beispiel hierfür steht die 
Legierungsgruppe 85Mo_MSHC(H2O). Für 0,3 m.-% C (11) stellt sich bei Erhöhung der 
Sintertemperatur ein ΔRm von 9 MPa ein. Für 0,6 m.-% C (12) ist jedoch ein ΔRm von 58 MPa 
zu beobachten. 
Weiterhin spielt die Bildung einer transienten flüssigen Phase eine erhebliche Rolle. Wie es 
bereits für die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C beobachtet wurde, wird durch Erhöhung der 
Sintertemperatur eine Flüssigphasenbildung des MA-Systems MSH(Gas) in der Legierung 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C ermöglicht. Diese hat zur Folge, dass die mechanischen Eigenschaften 
deutlich ansteigen (vgl. Tabelle 23 bzw. 24). 














85Mo_0,6C 211,2 8,7 235,4 10,6 1,3 0,1 
85Mo_MSL(FeM)_0,6C 135,7 21,2 169,6 26,6 0,2 0,1 
85Mo_MSL(H2O)_0,6C 293,3 20,0 498,5 26,1 1,2 0,4 
85Mo_MSH(FeM)_0,6C 175,9 20,4 177,9 27,5 0,2 0,0 
85Mo_MSH(H2O)_0,6C 343,7 5,5 497,9 18,5 1,0 0,2 
85Mo_MSH(Gas)_0,6C 401,2 11,8 542,6 13,8 1,3 0,2 




Für die Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,3C stellt sich bei Erhöhung der Sintertemperatur auf 
1250 °C ein ΔRm von 52 MPa ein. Hingegen führt die Erhöhung der Sintertemperatur für die 
Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,6C zu einem ΔRm von 22 MPa. 














85Mo_0,6C 286,1 26,6 384,8 22,9 1,5 0,3 
85Mo_MSL(FeM)_0,6C 260,1 25,7 410,1 38,7 0,6 0,2 
85Mo_MSL(H2O)_0,6C 333,3 24,9 528,2 8,5 1,1 0,2 
85Mo_MSH(FeM)_0,6C 277,4 24,1 400,1 42,1 0,6 0,1 
85Mo_MSH(H2O)_0,6C 337,3 24,9 543,5 27,6 1,4 0,6 
85Mo_MSH(Gas)_0,6C 352,4 23,1 564,8 22,7 1,8 0,3 
85Mo_MSHC(H2O)_0,6C 325,5 35,0 646,5 7,1 2,3 0,2 
5.3.3 Mechanische Eigenschaften und Gefügeausbildung wärmebehandelter 
0,85 m.-% Mo-Sinterstähle 
In den folgenden Abbildungen sind die Ergebnisse der Wärmebehandlungen der Legierungen 
85Mo_0,3C (Abbildung 52 und 53), 85Mo_0,6C (Abbildung 54 und 55), 85Mo_MSL(H2O)_0,3C 
(7) (Abbildung 62 und 63) sowie 85Mo_MSL(H2O)_0,6C (8) (Abbildung 64 und 65) 
zusammengestellt. Die Ergebnisse der Legierungen 85Mo_MSH(Gas) (9 und 10) und 
85Mo_MSHC(H2O) (11 und 12) finden sich im Anhang in den Abbildungen 136 bis 143. Den 
Abbildungen ist zu entnehmen, dass es für diese Legierungssysteme zu einer Abnahme der 
mechanischen Kennwerte durch das aus der Sinterhitze durchgeführte Abschrecken kommen 
kann. 
 
Abbildung 52: Mechanische Kennwerte 85Mo_0,3C; 
Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 53: Mechanische Kennwerte 85Mo_0,3C; 
Tsint 1250 °C 
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Aus diesem Grund wurden für die betreffenden Proben ebenfalls die Härtewerte HB bestimmt 
und entsprechend Gl. 7 umgerechnet. Wie in Abbildung 52 ersichtlich, steigen die Festigkeiten 
der Legierung 85Mo_0,3C_I durch die Schroffkühlung und durch den Abschreckvorgang auf 
maximal 516 MPa. Die aus den Härtewerten berechnete Zugfestigkeit (gestrichelte Linie) liegt 
mit 794 MPa deutlich über der im Zugversuch ermittelten Zugfestigkeit. 
Ein Anlassen für zwei Stunden bei 250 °C bewirkt, dass die Zugfestigkeit mit 778 MPa nahezu 
konstant bleibt. Die Dehnung steigt durch den Anlassprozess nur leicht an. Die 
Anlassbehandlung bei 450 °C bzw. 650 °C und einer Stunde Haltezeit verringert die 
Festigkeitskennwerte der betreffenden Legierung deutlich. Wird die gleiche Legierung bei 
1250 °C gesintert, ergibt sich ein ähnlicher Verlauf der Festigkeitskennwerte. Die 
Schroffkühlung bewirkt einen etwas geringeren Anstieg der Dehngrenze und der Zugfestigkeit. 
Für diese Legierung stimmen die berechnete Zugfestigkeit und die experimentell ermittelte 
Zugfestigkeit nach dem Abschrecken überwiegend überein, sind aber geringer als erwartet. 
Das Maximum (781 MPa Rp0,2, 835 MPa Rm) der Dehngrenze und der Zugfestigkeit wird auch 
bei dieser Versuchsreihe durch die Anlassbehandlung bei 250 °C und zwei Stunden Haltedauer 
erreicht. 
Die Schroffkühlung der Legierung 85Mo_0,6C, gesintert bei 1140 °C, hebt Rp0,2 und Rm auf 
359 MPa bzw. 408 MPa (575 MPa berechnet über HB) an. Die Dehnung sinkt auf 0,7 % (vgl. 
Tabelle 25). Das Abschrecken dieser Legierung bewirkt deutlich geringere, im Zugversuch 
gemessene Festigkeitskennwerte. Die Bestimmung der Zugfestigkeit über die Härtewerte 
liefert eine Zugfestigkeit von 731 MPa. Erst die nachgeschaltete Anlassbehandlung führt zu 
einer Zunahme der im Zugversuch ermittelten Eigenschaften. Im Gegensatz zu der Legierung 
mit 0,3 m.-% C wird das Maximum bei der Anlassbehandlung bei 450 °C und einer Stunde 
Haltedauer erzielt. Die Zugfestigkeit steigt hierbei auf 762 MPa und liegt somit in etwa auf 
dem Niveau der Legierung 85Mo_0,3C. Der Abbildung 55 ist zu entnehmen, dass es bei einer 
Sintertemperatur von 1250 °C durch die Schroffkühlung zu einem Anstieg der Dehngrenze und 
der Zugfestigkeit auf 355 MPa bzw. 437 MPa kommt. Die Zunahme der Zugfestigkeit durch die 
Schroffkühlung fällt jedoch, wie schon für die Legierung 85Mo_0,3C beobachtet, bei der 
höheren Sintertemperatur geringer aus. Im Gegensatz zu den Resultaten für die geringe 
Sintertemperatur bewirkt das Abschrecken der Legierung von 1250 °C Sintertemperatur 
keinen Abfall der experimentell ermittelten Festigkeitskennwerte. Die Brinellhärte von 199 HB 
lässt auf eine Zugfestigkeit von 670 MPa schließen. Diese liegt somit nur leicht oberhalb der 
im Zugversuch bestimmten Zugfestigkeit. 
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Die nachfolgend für zwei Stunden bei 250 °C durchgeführte Anlassbehandlung erhöht die 
Rp0,2 Dehngrenze und die Zugfestigkeit deutlich auf Maximalwerte von 767 bzw. 928 MPa. Die 
Dehnung wird nur geringfügig erhöht. 
Das Anlassen für eine Stunde bei 450 °C bewirkt eine Zugfestigkeit von 863 MPa, bei einem 
geringen Zuwachs an Dehnung. 
Beispielhaft dokumentieren die Abbildungen 56 bis 61 die Gefügeentwicklung für die 
Legierung 85Mo_0,6C (gesintert bei 1250 °C). Die im Ofen abgekühlte Probe weist ein 
Mischgefüge aus Ferrit und Perlit auf (Abbildung 56). Eine beschleunigte Abkühlung beim 
Schroffkühlen führt zu einem vollständig bainitischen Gefüge (Abbildung 57). Die höchste 
Abkühlgeschwindigkeit wird durch die Wasserabschreckung erzielt. Folglich bildet sich 
Plattenmartensit (Abbildung 58). Anteile von Bainit wurden ebenfalls nachgewiesen. Durch 
die Anlassbehandlungen wandeln sich diese Gefügebestandteile in Ferrit um und mit 
steigender Temperatur setzt die Clusterbildung der Zementitbereiche ein (Abbildung 59 bis 










Abbildung 54: Mechanische Kennwerte 85Mo_0,6C; 
Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 55: Mechanische Kennwerte 85Mo_0,6C; 






Abbildung 56: Mischgefüge aus Ferrit und Bainit, 
85Mo_0,6C; Tsint 1250 °C; Ofenabkühlung 
 
Abbildung 57: Bainitisches Gefüge, 85Mo_0,6C; 
Tsint 1250 °C; Schroffkühlung 
 
Abbildung 58: Mischgefüge aus Bainit und Martensit, 
85Mo_0,6C; Tsint 1250 °C; abgeschreckt (H2O) 
 
Abbildung 59: Angelassener Martensit und Bainit, 
85Mo_0,6C; Tsint 1250 °C; angelassen 250 °C, 2 h 
 
Abbildung 60: Vergütungsgefüge, 85Mo_0,6C; 
Tsint 1250 °C; angelassen 450 °C, 1 h 
 
Abbildung 61: Vergütungsgefüge, 85Mo_0,6C; 
Tsint 1250 °C; angelassen 650 °C, 1 h 
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Die Abbildungen 62 und 63 bzw. 64 und 65 stellen den Verlauf der mechanischen 
Eigenschaften bei Verwendung des MA-Systems MSL(H2O) dar (Legierungen 
85Mo_MSL(H2O)_0,3C (7) und 85Mo_MSL(H2O)_0,6C (8)). Für die Legierung 
85Mo_MSL(H2O)_0,3C (gesintert bei 1140 °C) tritt durch die Schroffkühlung eine Erhöhung 
der Zugfestigkeit und der Dehngrenze ein. Das Abschrecken der Proben bewirkt eine Zunahme 
der Zugfestigkeit auf 669 MPa. Die aus den Härtewerten berechneten Zugfestigkeiten sind auf 
dem Niveau der im Zugversuch ermittelten Zugfestigkeiten. Die Anlassbehandlung bei einer 
Temperatur von 250 °C und einer Haltedauer von zwei Stunden führt wiederum zu den 
maximalen Kennwerten. Die Zugfestigkeit wird auf 809 MPa und die Dehngrenze auf 620 MPa 
gesteigert. Erhöhte Anlasstemperaturen und verkürzte Anlasszeiten ergeben geringere 
Verbesserungen der mechanischen Eigenschaften. 
Durch Erhöhung der Sintertemperatur auf 1250 °C (Abbildung 63) wurden für die Legierung 
85Mo_MSL(H2O)_0,3C (7) weder bei der Ofenabkühlung noch bei der Schroffkühlung höhere 
mechanische Kennwerte erreicht. Durch das Abschrecken der Legierungen werden die 
Kennwerte auf 473 MPa Rp0,2 und 732 MPa Rm angehoben. Das nachgeschaltete Anlassen bei 
250 °C und zwei Stunden Haltezeit führt zu einer leichten Erhöhung der Festigkeitskennwerte 
(573 MPa Rp0,2, 772 MPa Rm). Eine Verkürzung der Anlasszeit und Erhöhung der 
Anlasstemperatur führt zu einem Anstieg der Dehnung. Die Festigkeiten sinken bei einer 
Anlassbehandlung bei 650 °C und einer Stunde drastisch ab. 
Das Verhalten der Legierung 85Mo_MSL(H2O)_0,6C (8) wird für beide Sinterregime 
zusammenfassend beschrieben. Das Schroffkühlen führt zu einer Erhöhung der mechanischen 
Kennwerte, das Abschrecken in Wasser dagegen zu einer deutlichen Abnahme der 
experimentell ermittelten Zugfestigkeit. Eine Dehngrenze konnte für diesen 
Behandlungsschritt nicht bestimmt werden. Die korrelierte Zugfestigkeit ist für beide 
 
Abbildung 62: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSL(H2O)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 63: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSL(H2O)_0,3C; Tsint 1250 °C 
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Legierungen deutlich größer als die im Zugversuch ermittelte Zugfestigkeit und beträgt für 
beide Sintertemperaturen 725 MPa. Auch die Anlassbehandlung konnte die Sprödigkeit der 
Legierungen nicht abbauen. Die aus Härtewerten berechneten Zugfestigkeiten liegen deutlich 
über den im Zugversuch ermittelten Zugfestigkeiten. Für beide Sintertemperaturen wird das 
Maximum der im Zugversuch ermittelten mechanischen Eigenschaften nach dem Abschrecken 
und Anlassen für eine Stunde bei 450 °C erreicht. Für das Sinterregime II (1250 °C) stellen sich 
für die Dehngrenze und die Zugfestigkeit 580 MPa bzw. 775 MPa ein. Die ermittelten 
Härtewerte lassen darauf schließen, dass sich für das Sinterregime I maximale Zugfestigkeiten 
bei einer Anlassbehandlung von 2 Stunden bei 250 °C einstellen (795 MPa).  
 
Abbildung 64: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSL(H2O)_0,6C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 65: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSL(H2O)_0,6C; Tsint 1250 °C 
Die im Anhang (Abbildungen 136 - 139) dargestellten Ergebnisse der Legierungen 
85Mo_MSH(Gas) (9 und 10) zeigen für verschiedene Kohlenstoffgehalte unterschiedliche 
Verläufe der erzielten mechanischen Eigenschaften. Für die Legierung mit 0,3 m.-% C kommt 
es bei einer Sintertemperatur von 1140 °C durch die Schroffkühlung zu einer Erhöhung der 
mechanischen Kennwerte. Das Festigkeitsmaximum wird jeweils nach der Anlassbehandlung 
bei 250 °C und zwei Stunden erzielt. Für das Sinterregime I werden 640 MPa Rp0,2 bzw. 
771 MPa Rm eingestellt. Das Erhöhen der Sintertemperatur führt nicht zu höheren 
Festigkeiten. Einzig die Streuung der Messergebnisse wird stark verringert. Wie bereits für die 
anderen Legierungen mit 0,3 m.-% C festgestellt wurde, sind die Abweichungen der 
ermittelten und korrelierten Zugfestigkeit geringer als bei dem Kohlenstoffgehalt von 
0,6 m.-% C. Festzuhalten ist, dass die bei niedriger Sintertemperatur berechneten 
Zugfestigkeiten über den im Zugversuch bestimmten Zugfestigkeiten liegen. Die Legierung mit 
0,6 m.-% C zeigt für beide Sinterregime wiederum den typischen Verlauf. So wird durch das 
Schroffkühlen das Eigenschaftsniveau angehoben. Das Abschrecken führt zu einem 
außerordentlich spröden Zustand der Proben. Die Härtemessung belegt, dass durch diese 
Behandlung ein Härtegefüge eingestellt wird und die Zugfestigkeit eigentlich steigen sollte. 
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Erst das nachgeschaltete Anlassen führt hier zu höheren Kennwerten. Es muss jedoch für die 
Sintertemperaturen eine Unterscheidung getroffen werden. Für das Sinterregime I werden 
die maximalen Eigenschaften durch eine Anlassbehandlung bei 450 °C und einer Stunde 
eingestellt. Ein Abfall der Eigenschaften durch Erhöhung der Anlasstemperatur auf 650 °C wird 
nicht festgestellt. Für das Sinterregime II wird im Gegensatz zu den anderen Legierungen mit 
0,6 m.-% C die maximale Zugfestigkeit (Rm 713 MPa) bereits bei der Anlassbehandlung 250 °C 
und zwei Stunden erreicht. Höhere Anlasstemperaturen führen zu geringeren mechanischen 
Kennwerten. 
Für die Legierungen des MA-Systems MSHC(H2O) (11 und 12) (Abbildungen 140 - 143 im 
Anhang) wurde ermittelt, dass das Schroffkühlen nach dem Sintern zu einer geringen 
Erhöhung der mechanischen Kennwerte führt. Erstmals kommt es für eine Legierung mit 
0,3 m.-% C (gesintert bei 1140 °C) nach dem Abschrecken zu einer Abnahme der im Zugversuch 
ermittelten Kennwerte (512 MPa). Die Härtemessung ergab einen Anstieg der Härte auf 
221 HB, umgerechnet entspricht dies einer Zugfestigkeit von 750 MPa. Dieser Wert liegt über 
dem Maximalwert der Anlassbehandlung bei 450 °C und einer Stunde Haltedauer 
(643 MPa Rp0,2 bzw. 736 MPa Rm). Wird die Legierung bei 1250 °C gesintert, stellt sich der 
übliche Verlauf für 0,3 m.-% C ein. Die maximale Zugfestigkeit wird nach dem Anlassen bei 
250 °C und zwei Stunden Haltedauer erreicht und beträgt 794 MPa. Die Legierung 
85Mo_MSHC(H2O)_0,6C (12) weist für beide Sintertemperaturen einen ähnlichen Verlauf auf. 
Für diese Legierung ist festzustellen, dass die Schroffkühlung eine Abnahme der 
Festigkeitswerte herbeiführt. Das Abschrecken in Wasser verschlechtert die mechanischen 
Eigenschaften nochmals deutlich. Durch die Anlassbehandlung werden die Kennwerte zwar 
angehoben, befinden sich aber nur auf dem Niveau nach der Ofenabkühlung. 
Die gemessenen Härtewerte lassen jedoch erkennen, dass es für diese Legierung bereits durch 
Schroffkühlung aus der Sinterhitze (1140 °C) (Abbildung 142) zu einer Erhöhung der 
mechanischen Eigenschaften kommen sollte. Die maximal gemessene Härte entspricht einer 
Zugfestigkeit von 823 MPa (85Mo_MSHC(H2O)_0,6C_I). Die Gefügeaufnahmen zeigen, dass 
sich bereits durch die Schroffkühlung Martensit bzw. unterer Bainit ausbilden (Abbildung 102) 




5.3.4 Mechanische Eigenschaften warm- und doppelt gepresster 
0,85 m.-% Mo-Sinterstähle 
Alle Versuchsproben wurden nach dem Sinterprozess im Ofen abgekühlt. Die mit 0,6 K/min 
sehr geringen Abkühlgeschwindigkeiten führen dazu, dass sich Gefüge wie in Abbildung 56 
ausbilden. Für die Legierungen mit 0,3 m.-% C ist der Anteil an Perlit entsprechend geringer. 
Demzufolge sind auch die Dehngrenze und Zugfestigkeit für die Legierungen mit 0,3 m.-% C 
geringer und die Dehnungswerte größer als die der Legierungen mit 0,6 m.-% C. 
Für die Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,3C (9) wurden mit dem EP/ES-Verfahren folgende, in 
den Tabellen 27 und 28 aufgelistete, mechanischen Eigenschaften erzielt. Ausgehend vom 
technologischen Standard 6K (Pressdruck 600 MPa, Presstemperatur RT) konnten die 
mechanischen Kennwerte für die Dehngrenze und Zugfestigkeit von 275 MPa bzw. 431 MPa 
auf bis zu 430 MPa Rp0,2 bzw. 759,5 MPa Rm erhöht werden. Gleichzeitig stieg die Dehnung von 
rund einem Prozent auf 4,7 %. Durch Erhöhung des Pressdruckes auf 800 MPa und/oder die 
Erhöhung der Presstemperatur auf 200 °C konnte ein Anstieg der Sinterdichte um maximal 
0,47 g/cm³ herbeigeführt werden. Die maximale Sinterdichte wird für den Verfahrensweg 
800 MPa Pressdruck und 200 °C Presstemperatur erreicht und beträgt 7,27 g/cm³. Dies 
entspricht einer Porosität von nur 6,5 %. 
Die Presstemperatur übt einen starken Einfluss auf die erzielten mechanischen Eigenschaften 
aus. Bei einem Pressdruck von 600 MPa bedingt die Erhöhung der Presstemperatur von RT auf 
200 °C (6K  6W) einen Anstieg der Zugfestigkeit von 431,9 MPa auf 705,6 MPa. Dieses 
Verfestigungspotential ist bei 800 MPa Pressdruck (8K  8W) ebenfalls noch gegeben, die 
Differenz fällt jedoch geringer aus. 
















6KI 275,8 4,4 431,9 10,6 1,0 0,1 6,81 
6WI 426,2 29,6 705,6 28,6 4,1 0,2 7,01 
8KI 410,1 25,1 619,9 44,6 2,5 0,8 6,93 
8WI 430,2 75,6 759,5 26,7 4,7 1,3 7,25 
Im Gegensatz zu den bisherigen Ergebnissen muss für die Legierung mit 0,3 m.-% C festgestellt 
werden, dass eine Erhöhung der Sintertemperatur zu keiner signifikanten Verbesserung der 
mechanischen Eigenschaften führt. Die für das Sinterregime I (1140 °C) dargestellten 
charakteristischen Einflüsse von Pressdruck und Presstemperatur lassen sich auf die erhöhte 
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Sintertemperatur übertragen. Auffällig ist, dass die Sinterdichten der Legierungen von der 
Sintertemperatur ebenfalls nicht beeinflusst werden. 
















6KII 289,0 17,5 483,1 22,5 2,5 0,6 6,80 
6WII 439,9 47,7 664,3 30,3 3,7 0,7 7,02 
8KII 399,6 14,2 574,5 32,3 3,0 1,1 6,97 
8WII 515,0 44,5 758,4 58,0 5,3 1,8 7,27 
Der Kohlenstoffgehalt beeinflusst die mechanischen Eigenschaften der Proben, die mittels 
EP/ES-Verfahren hergestellt wurden, maßgeblich. Ein auf 0,6 m.-% C erhöhter 
Kohlenstoffgehalt führt bei gleichem Pressdruck und gleicher Sintertemperatur zwangsläufig 
zu einer Erhöhung der Dehngrenze und der Zugfestigkeit (vgl. Tabelle 27 und 29). 
Für die Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,6C werden die mechanischen Eigenschaften am 
stärksten durch das Warmpressen bei 600 MPa erhöht. Das Warmpressen der Legierung 
85Mo_MSH(Gas)_0,6C und Sintern bei 1140 °C (6WI) (Tabelle 29) erwirkt eine Erhöhung der 
Dehngrenze auf 615,5 MPa und der Zugfestigkeit auf 824,7 MPa. Auch für dieses 
Legierungssystem kommt es trotz gestiegener Festigkeitskennwerte zu einer geringen 
Erhöhung der Dehnung von 1,3 % auf 1,7 %. 
Die Erhöhung des Pressdruckes von 600 MPa auf 800 MPa führt für Legierungen mit einem 
Kohlenstoffgehalt von 0,6 m.-% C zu einer Erhöhung der Sinterdichten um circa 0,2 g/cm³. 
Folglich steigen auch die Dehngrenze und die Zugfestigkeit an. Eine Beeinflussung der 
Bruchdehnung durch Variation dieses Prozessparameters konnte nicht nachgewiesen werden. 
















6KI 401,2 11,8 542,6 13,8 1,3 0,2 6,78 
6WI 615,5 13,2 824,7 36,0 1,7 0,5 6,95 
8KI 536,2 39,5 730,7 67,4 1,0 0,4 6,91 
8WI 689,3 48,5 948,3 29,7 2,2 0,3 7,16 
Die Sintertemperatur hat wider Erwarten nur einen geringen Einfluss auf die mechanischen 
Eigenschaften der Legierung. 
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Ein Warmpressen der Legierung bei 800 MPa und Sintern bei 1250 °C führt zu maximalen 
Eigenschaften von 708,7 MPa Dehngrenze und 959,0 MPa Zugfestigkeit bei einer Dehnung von 
2,9 %. 
















6KII 352,4 23,1 564,8 22,7 1,8 0,3 6,79 
6WII 653,9 26,4 853,2 13,8 2,0 0,3 6,95 
8KII 613,8 36,6 789,2 58,6 1,4 0,8 6,95 
8WII 708,7 43,8 959,0 34,1 2,9 0,4 7,16 
Für die Zugproben, die mittels DP/DS-Verfahren hergestellt wurden, sind in den folgenden 
Tabellen 31 bis 34 die mechanischen Eigenschaften zusammengefasst. Ausgehend von der 
Standardherstellungsroute EP/ES 6K kann durch die Vorsinterung bei 850 °C und einem sich 
anschließendem zweiten Pressen bei 800 MPa die Zugfestigkeit der Legierung 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C (bei einer Sintertemperatur von 1140 °C) von 431,9 MPa (6K) 
(vgl. Tabelle 27) auf 739,3 MPa (68W) (Tabelle 31) angehoben werden. Gleichzeitig wird die 
Bruchdehnung der Sinterstähle erhöht. 
















66KI 448,0 32,1 696,1 46,9 2,4 0,2 7,07 
66WI 408,1 29,1 669,5 41,0 2,9 0,4 7,01 
68WI 461,6 22,1 739,3 21,5 3,5 1,1 7,06 
86KI 432,2 13,9 708,0 13,6 3,9 0,7 7,16 
86WI 476,1 34,6 674,5 18,1 1,9 0,6 7,10 
Eine Erhöhung der zweiten Presstemperatur auf 200 °C ruft überraschenderweise eine 
merkliche Abnahme der mechanischen Eigenschaften hervor (Tabelle 31: 66K I 66WI und 
86KI  86WI bzw. Tabelle 32: 88KII  88WII). Obwohl anders zu erwarten, sind auch die 
Sinterdichten nach der Presstemperatur von 200 °C etwas geringer.  
Weiterhin wurde festgestellt, dass die Sintertemperatur die mechanischen Eigenschaften der 
über das DP/DS-Verfahren hergestellten Proben mit 0,3 m.-% C nicht beeinflusst. 
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66KII 465,8 7,8 685,7 13,0 3,8 1,0 7,07 
66WII 482,7 23,0 710,2 15,7 3,2 0,6 7,00 
68WII 490,8 15,7 713,7 22,8 3,9 0,7 7,07 
88KII 554,7 30,9 762,0 31,5 3,8 0,8 7,21 
88WII 518,9 20,7 749,2 27,6 3,7 1,1 7,14 
In den Tabellen 33 und 34 sind die mechanischen Eigenschaften der Legierungen mit 
0,6 m.-% C zusammengefasst. Der Maximalwert an Dehngrenze und Zugfestigkeit stellt sich 
für diese Legierung zu 675,6 MPa Rp0,2 und 871,4 MPa Rm ein (88WII, Tabelle 34). 
Ein Einfluss der Sintertemperatur auf die mechanischen Eigenschaften ist kaum erkennbar. 
Für die Prozessrouten mit 600 MPa für den ersten und den zweiten Pressdruck (66) steigen 
die mechanischen Eigenschaften durch Anhebung der Sintertemperatur leicht an. Hingegen 
kommt es bei einer Erhöhung des zweiten Pressdruckes auf 800 MPa (68) zu einer Abnahme 
der mechanischen Eigenschaften bei erhöhten Sintertemperaturen von 1250 °C. 
















66KI 590,4 16,2 778,3 33,4 1,1 0,5 6,96 
66WI 566,9 34,6 756,2 34,4 1,0 0,1 6,91 
68WI 583,9 48,6 850,4 34,5 2,1 0,4 7,01 
86KI 601,2 32,7 783,4 40,7 1,2 0,9 7,06 
86WI 576,2 37,2 740,6 112,6 1,2 0,9 7,01 
Durch Anhebung des ersten Pressdruckes steigt die Sinterdichte der untersuchten Sinterstähle 
an. Wider Erwarten werden die mechanischen Eigenschaften (vgl. 66KI  86KI, bzw. 66WI  
86WI (Tabelle 33)) jedoch nicht beeinflusst. 
Eine Erhöhung der Temperatur beim zweiten Pressvorgang auf 200 °C senkt die Dehngrenze 
und die Zugfestigkeit der Legierungen geringfügig. Die Bruchdehnung wird nicht beeinflusst. 
(Tabelle 33: 66KI  66WI, 86KI  86WI, Tabelle 34: 66KII  66WII). 
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66KII 640,2 23,7 850,1 46,0 2,5 0,9 6,99 
66WII 607,7 56,0 807,4 11,0 1,8 0,6 6,97 
68WII 622,8 53,3 843,5 5,3 1,6 0,2 7,00 
88KII 653,0 18,3 831,4 35,8 1,4 0,3 7,13 
88WII 675,7 10,2 871,4 43,0 1,5 0,6 7,13 
Für die Legierungsgruppe 85Mo_MSH(Gas) werden, entgegen den Ergebnissen der 
Legierungsgruppe AHC_MSH(Gas), die maximalen mechanischen Eigenschaften durch 
Anwendung des Warmpressens im EP/ES-Verfahren erreicht. 
5.4 Sinterstähle hergestellt mit einem CrM Basispulver 
Cr legierte Sinterstähle wurden mit einem 3 m.-% Cr vorlegierten Basispulver hergestellt. 
Tabelle 35 fasst die chemische Zusammensetzung Cr legierter Sinterstähle zusammen. In 
dieser Tabelle bedeuten die Bezeichnungen FeM: hergestellt mit binären Legierungsträgern 
FeMn80 bzw. FeSi45, H2O: hergestellt mit einem wasserverdüsten MA-System und Gas: 
hergestellt mit einem inertgasverdüsten MA-System. 
Tabelle 35: Chemische Zusammensetzung untersuchter CrM Sinterstähle 
Lfd. Nr. Legierung Mn Si Cr Mo Cu 
13 CrM_MSL(FeM, H2O)_0,3C 
1,28 
0,57 
2,76 0,48 0 
14 CrM_MSL(FeM, H2O)_0,6C 
15 CrM_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,3C 0,69 
16 CrM_MSH(FeM, H2O, Gas)_0,6C 
17 CrM_CuMn(FeM, Gas)_0,3C 1,5 0 2,86 0 2 
18 CrM_CuMn(FeM, Gas)_0,6C 1,5 0 2,86 0 2 
5.4.1 Sinterverhalten 
Das Sinterverhalten der Legierungen, hergestellt mit einem CrM Basispulver und legiert mit 
0,3 m.-% C (13, 15 und 17), wird durch die folgenden Abbildungen 66 bis 69 für beide 
Sintertemperaturen dargestellt. Werden die Legierungen bei 1140 °C gesintert, so stellen sich 
Zeit-Temperaturverläufe der Längenänderung entsprechend Abbildung 66 ein. Ab circa 500 °C 
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kommt es für die Referenzlegierung CrM_0,3C zu einer Überlagerung der im Sinterkörper 
ablaufenden Schwindungsprozesse mit der thermischen Ausdehnung. 
Wird die Legierungseinstellung mit binären Vorlegierungen (FeM) durchgeführt (lila, rot und 
dunkelgelb), so ist für diese Proben festzustellen, dass die α - γ Umwandlung durch ablaufende 
Schwellprozesse nicht klar ausgeprägt ist. Weiterhin ist für diese Proben eine einsetzende 
Längenabnahme kurz vor Erreichen der isothermen Sintertemperatur festzustellen. Die Probe 
CrM_MSL(FeM)_0,3C (13, lila) kontrahiert in der isothermen Haltezeit am stärksten. Es ist 
anzumerken, dass diese Probe während der Aufheizphase die stärkste Längenzunahme 
aufwies. 
Werden wasser- oder inertgasverdüste MA-Systeme zur Legierungseinstellung verwendet 
(CrM_MSL(H2O)_0,3C (13, braun), CrM_MSH(H20)_0,3C (15, oliv) und CrM_MSH(Gas)_0,3C 
(15, blau)), so kommt es erst im Temperaturbereich von 900 - 1140 °C zu einer Überlagerung 
von Schwindungsprozessen und der thermischen Ausdehnung der Proben. 
Ab einer Temperatur von circa 1000 °C weist die Legierung CrM_CuMn(Gas)_0,3C 
(17, magenta) abweichend zu diesem Verhalten eine stark ausgeprägte Längenzunahme auf. 
 




Während der Abkühlung der Proben sind Beeinflussungen der Längenänderungen durch die 
eingebrachten Legierungsträger zu erkennen. Die γ - α Rückumwandlung findet für die 
binärlegierten Proben (FeM) verglichen mit den wasser- oder inertgasverdüsten Proben stets 
bei höheren Ar3 Temperaturen statt. Für diesen Effekt sind zwei Ursachen ausschlaggebend. 
Zum einen kommt es für die binärlegierten Proben zu einem erhöhten Manganverlust und 
zum anderen ist die Homogenisierung der Legierungsbestandteile nicht in gleichem Maß 
fortgeschritten, wie es bei den mittels MA-System legierten Proben der Fall ist. 
In der Abbildung 67 ist das Schwindungsverhalten der Legierungen 13, 15 und 17 ohne 
thermische Ausdehnung dargestellt. Für die Probe CrM_MSL(FeM)_0,3C (13, lila) kommt es 
ab circa 850 °C zu einem stark ausgeprägten Schwellen. Bei knapp 900 °C verlangsamt sich der 
Schwellprozess, es wird eine geringe Schwindung registriert. Diese wird auf die im Sinterstahl 
ablaufende α - γ Umwandlung zurückgeführt. Anschließend kommt es bis zu einer Temperatur 
von circa 1100 °C zu einer ausgeprägten Schwellung. Diese wird in der sich anschließenden 
isothermen Haltezeit durch Schwindung kompensiert. 
Die Legierung CrM_MSH(FeM)_0,3C (15, rot) weicht von diesem Sinterverhalten ab. Einer 
ersten Schwellung folgt eine leichte Schwindung. Bei circa 1000 °C kompensieren sich beide 
Prozesse und die Probe hat nahezu die Ausgangslänge erreicht. Ab einer Temperatur von circa 
1000 °C setzt eine starke Sinterschwindung in der Probe ein. Bis zum Erreichen der isothermen 
Haltezeit schwindet die Probe um circa 0,3 %. 
Der in Sinterstahl CrM_CuMn(FeM)_0,3C (17, dunkelgelb) enthaltene elementare 
Kupferzusatz führt ab circa 1050 °C zu einer Schwellung der Probe. Auch bei dieser Probe wird 
ab 1100 °C eine einsetzende Schwindung registriert. 
Die Legierungen, die mit Hilfe von MA-Systemen hergestellt wurden, weisen ein anderes 
Sinterverhalten auf. So wird für die Legierungen CrM_MSL(H2O)_0,3C (13, braun) und 
CrM_MSH(X)_0,3C (15, grün und blau) festgestellt, dass es ab circa 850 °C bis zur isothermen 
Haltezeit zu einer starken Schwindung der Proben kommt. Für die Legierung 
CrM_CuMn(Gas)_0,3C (17, magenta) wird dagegen eine starke Schwellung im 
Temperaturbereich von circa 980 °C - 1070 °C ermittelt. Anschließend kommt es zu einer 
Schwindung der Probe. Die Schwellung wird auf die Wirkung des inertgasverdüsten CuMn 
MA-Systems in der Probe zurückgeführt. Durch die Bildung einer temporären flüssigen Phase 
des MA-Systems und dem dadurch beschleunigten Legieren des CrM Basispulvers mit Kupfer 
und Mangan kommt es zu einer Gitteraufweitung und dadurch zur Längenzunahme. 
Verglichen mit der Probe, welche mit elementaren Kupfer und FeMn gemischt wurde (FeM), 
ist der Schwellbetrag deutlich erhöht. Dies wird einerseits auf die frühzeitig einsetzende 
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Homogenisierung und andererseits auf die Verhinderung des Abdampfens von Mangan 
zurückgeführt. 
 
Abbildung 67: Schwindungsverhalten CrM_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
Abbildung 68 stellt das Ausdehnungsverhalten der Proben im Sinterregime II dar. Dieses ist 
vergleichbar mit dem in Abbildung 66 für das Sinterregime I. 
Für die Proben, die mit binärer Vorlegierungen (FeM) gemischt wurden (lila, rot und 
dunkelgelb), ist im gesamten Sinterzyklus eine Längenzunahme zu beobachten. Diese 
Längenzunahme ist für die Legierung CrM_MSL(FeM)_0,3C (13, lila) am stärksten ausgeprägt. 
Die Legierung CrM_MSH(FeM)_0,3C (15, rot) zeigt hingegen nur eine geringe Längenzunahme 
auf. Wie es auch schon die Abbildung 66 erkennen lässt, ist der Betrag der α - γ Umwandlung 
nicht so deutlich ausgeprägt, wie erwartet. 
Abweichend zu den Ergebnissen vom Sinterregime I ist die γ - α Rückumwandlung nicht so 
stark vom Legierungsträger abhängig. Für das jeweilige Legierungssystem setzt die 





Abbildung 68: Längenänderung CrM_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
In Abbildung 69 ist die Schwindung der Sinterproben ohne thermische Ausdehnung 
dargestellt. Die Verläufe sind denen der Abbildung 67 nahezu identisch. Die der Schwindung 
nachfolgende Schwellung der Legierung CrM_CuMn(Gas)_0,3C (17, magenta) setzt vor der 
Schwellung der Probe CrM_CuMn(FeM)_0,3C (17, dunkelgelb) ein. Anschließend an diese 
Schwellung kommt es zu einer erneuten Schwindung der Proben. Auch diese fällt für die 
Proben CrM_CuMn(Gas)_0,3C größer aus und setzt zu einem früheren Zeitpunkt ein. 
Für die Legierungen ohne Kupferzusatz muss wiederum zwischen den Legierungsträgern 
unterschieden werden. Die mit binären Vorlegierungen FeMn80 und FeSi45 gemischten 
Proben CrM_MSL(FeM)_0,3C (13, lila) und CrM_MSH(FeM)_0,3C (15, rot) kennzeichnet ein 
bei einer Temperatur von 850 °C einsetzendes Schwellen. Für die Legierung 
CrM_MSH(FeM)_0,3C kommt es anschließend ab circa 1050 °C zu einem frühzeitig 
einsetzenden Schwinden. Die Legierung CrM_MSL(FeM)_0,3C schwillt hingegen bis zu einer 
Temperatur von circa 1100 °C. Die sich anschließende Schwindung ist umso stärker 
ausgeprägt. 
Werden dem CrM Basispulver ternäre MA-Systeme zugemischt, so ist festzuhalten, dass die 
Proben der Legierungen über die gesamte Aufheizphase stark schwinden. Hierbei wird für die 
Legierung CrM_MSH(Gas)_0,3C (15, blau) der größte Schwindungsbetrag ermittelt. Nach der 




Abbildung 69: Schwindungsverhalten CrM_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
Die im Anhang angefügten Abbildungen 124 bis 127 geben das Sinterverhalten der 
Legierungen mit 0,6 m.-% C wieder. Das Sinterverhalten ähnelt denen der Legierungen mit 
0,3 m.-% C und wird im Folgenden zusammengefasst ausgewertet. 
Es zeigt sich, dass es durch die höheren Sintertemperaturen zu einer erhöhten Schwindung 
der Proben kommt. Die Proben, welche mittels binärer Vorlegierungen FeMn80 und FeSi45 
legiert wurden (FeM), weisen während der Aufheizphase eine starke Schwellung auf. Durch 
den Einsatz von MA-Systemen wird diese Schwellung unterdrückt und es ist über den 
gesamten Sinterzyklus eine deutliche Schwindung der Proben zu verzeichnen. Herausgehoben 
werden muss die Legierung CrM_MSH(Gas), legiert mit dem inertgasverdüsten MA-System. 
Diese neigt im Gegensatz zu den Legierungen mit dem geringen Kohlenstoffgehalt von 
0,3 m.-% C schon bei einer geringen Sintertemperatur zu einer stark ausgeprägten Schwindung 
(Abbildung 125). In Abbildung 127 ist für diese Legierung ab circa 1100 °C eine Verlangsamung 
der Sinterschwindung zu erkennen. 
Die wasserverdüsten MA-Systeme zeigen ab einer Temperatur von circa 1150 °C indes eine 
leichte Beschleunigung der Schwindung. 
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5.4.2 Mechanische Eigenschaften und Gefügeausbildung einfach gepresster 
3 m.-% Cr-Sinterstähle 
Chrom als Legierungselement weist das geringste Potential zur Mischkristallverfestigung der 
in dieser Arbeit untersuchten Legierungselemente auf (Abbildung 5). Im Vergleich zu den 
anderen Legierungselementen finden sich jedoch in der Prozessierbarkeit von Chrom als 
Legierungselement mehrere Vorteile. 
Wie schon aus den Schwindungsuntersuchungen ersichtlich, wird für das CrM Basispulver ein 
weiteres MA-System verwendet. Von der Firma Nanoval wurde das in Kapitel 4.1.2 genannte 
CuMn43 Masteralloy genutzt (Tabelle 4). 
Die mechanischen Kennwerte für die Legierungen 13, 15 und 17 sind in den Tabellen 36 und 37 
für die unterschiedlichen Sintertemperaturen zusammengefasst. In den Abbildungen 70 und 
71 sind exemplarisch die für das Basispulver mit 0,3 m.-% C und 0,6 m.-% C entstehenden 
Gefüge dokumentiert. Mit steigendem Kohlenstoffgehalt kommt es während der 
Ofenabkühlung bereits zur Ausbildung erster martensitischer Bereiche. Wie aus den 
genannten Tabellen ersichtlich, weisen die Legierungen ohne Masteralloy die geringsten 
Festigkeitswerte auf. Durch Hinzulegieren von Mangan und Silizium steigen die 
Festigkeitskennwerte an. Die höchste Zugfestigkeit von 607 MPa wird durch die Legierung 
CrM_MSH(H2O) (15) mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,3 m.-% C bei einer Sintertemperatur 
von 1140 °C erzielt. Die mit binären Vorlegierungen FeMn80 und FeSi45 gemischten 
Legierungen (FeM) erzielen geringere mechanische Kennwerte als die Legierungen legiert mit 
einem MA-System. 
 
Abbildung 70: CrM_0,3C Mischgefüge aus Bainit und 
Ferrit; Tsint 1250 °C, 3%ige HNO3 
 
Abbildung 71: CrM_0,6C, Mischgefüge aus Ferrit, Bainit 
und Martensit; Tsint 1250 °C, 3%ige HNO3 
Bei Betrachtung der Legierungen des ternären MA-Systems MSH fällt auf, dass die Legierung 
mit dem sauerstoffreichen wasserverdüsten MA-System CrM_MSH(H2O)_0,3C die höchsten 
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mechanischen Eigenschaften erzielt. Die Festigkeitswerte der Legierung 
CrM_CuMn(Gas)_0,3C liegen im Bereich der Legierungen des MA-Systems MSH(Gas). 














CrM_0,3C 200,2 10,1 334,5 6,4 3,7 0,9 
CrM_MSL(FeM)_0,3C 223,6 23,2 446,3 40,2 0,2 0,1 
CrM_MSL(H2O)_0,3C 511,0 63,2 590,7 36,9 0,4 0,2 
CrM_MSH(FeM)_0,3C 231,6 20,4 452,8 32,5 0,4 0,2 
CrM_MSH(H2O)_0,3C 499,3 17,2 607,2 36,3 0,6 0,2 
CrM_MSH(Gas)_0,3C 263,0 8,2 532,5 31,0 1,0 0,1 
CrM_CuMn(Gas)_0,3C 342,9 11,8 516,9 46,5 0,4 0,1 
Durch Erhöhung der Sintertemperatur auf 1250 °C kommt es für alle Legierungen zu einem 
Anstieg der mechanischen Kennwerte. Besonders hervorzuheben ist der Anstieg für die 
Legierung CrM_CuMn(Gas)_0,3C. Ausgehend von einer Zugfestigkeit von 516,9 MPa bei 
1140 °C wird die Zugfestigkeit durch Erhöhung der Sintertemperatur auf 1250 °C auf 
811,0 MPa gesteigert. Gleichzeitig kommt es zu einer Erhöhung der Dehnung um 1 %. 
Für die kupferfreien Legierungen, mit den MA-Systemen MSL und MSH, wird die maximale 
Zugfestigkeit bei einer Sintertemperatur von 1250 °C wiederum durch die Legierung 
CrM_MSH(H2O)_0,3C erreicht und beträgt 688,9 MPa. 














CrM_0,3C 229,9 7,3 351,4 2,6 3,0 0,5 
CrM_MSL(FeM)_0,3C 248,0 24,0 535,3 44,5 0,3 0,2 
CrM_MSL(H2O)_0,3C 562,4 120,1 639,8 104,2 0,4 0,0 
CrM_MSH(FeM)_0,3C 253,0 25,6 559,2 50,6 0,5 0,3 
CrM_MSH(H2O)_0,3C 510,7 20,4 688,9 28,6 0,9 0,1 
CrM_MSH(Gas)_0,3C 277,3 29,8 631,4 87,8 1,3 0,2 
CrM_CuMn(Gas)_0,3C 341,0 54,2 811,0 25,4 1,4 0,2 
Eine Erhöhung des Kohlenstoffgehaltes auf 0,6 m.-% führt für die Legierung CrM_0,6C zu 
einem Anstieg der Festigkeitskennwerte auf 297,3 MPa Rp0,2 bzw. 456,9 MPa Rm (Tabelle 38). 
Anders als erwartet führt ein auf 0,6 m.-% erhöhter Kohlenstoffgehalt für die Legierungen der 
MA-Systeme MSL und MSH nicht zur Erhöhung der mechanischen Eigenschaften. 
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Die Erhöhung der Sintertemperatur auf 1250 °C führt, wie zu erwarten war, zu einem Anstieg 
der mechanischen Eigenschaften. Auch bei den erhöhten Sintertemperaturen ist für die 
kupferfreien MA-Systeme MSL und MSH festzustellen, dass ein erhöhter Kohlenstoffgehalt im 
Vergleich zu den Legierungen mit 0,3 m.-% C die mechanischen Eigenschaften nicht erhöht 
(vgl. Tabelle 37). 
Für die Legierung CrM_CuMn(Gas)_0,6C wurde indes festgestellt, dass eine Erhöhung des 
Kohlenstoffgehaltes und der Sintertemperatur zu einer Erhöhung der mechanischen 
Kennwerte führt. Als Maximalwert wurde für diese Legierung bei einer Sintertemperatur von 
1250 °C eine Zugfestigkeit von 919,9 MPa erzielt. Die Bruchdehnung beträgt 0,7 %. 














CrM_0,6C 297,3 6,9 456,9 13,3 2,0 0,4 
CrM_MSL(FeM)_0,6C 306,1 16,6 483,6 36,7 0,6 0,2 
CrM_MSL(H2O)_0,6C 414,9 13,0 570,6 33,3 0,7 0,2 
CrM_MSH(FeM)_0,6C 310,2 15,4 499,4 28,2 0,5 0,2 
CrM_MSH(H2O)_0,6C 449,7 1,2 605,6 12,7 0,7 0,5 
CrM_MSH(Gas)_0,6C 322,2 5,3 562,4 19,2 0,9 0,1 
CrM_CuMn(Gas)_0,6C 535,7 18,5 572,0 23,2 0,2 0,1 
Festzuhalten ist, dass bei Verwendung des CrM Basispulvers die Sinterstähle, mit dem 
oxidbelasteten MA-System MSH(H2O), im Vergleich zum inertgasverdüsten MA-System 
MSH(Gas) höhere Festigkeitswerte aufweisen. Die Bruchdehnung ist in etwa gleich. 














CrM_0,6C 359,1 12,8 542,8 16,4 2,5 0,4 
CrM_MSL(FeM)_0,6C 425,5 25,6 520,6 58,4 0,1 0,1 
CrM_MSL(H2O)_0,6C 578,5 19,5 617,4 69,2 0,3 0,1 
CrM_MSH(FeM)_0,6C 382,2 15,2 532,6 55,4 0,3 0,1 
CrM_MSH(H2O)_0,6C 570,6 16,2 667,3 26,6 0,4 0,1 
CrM_MSH(Gas)_0,6C 312,8 12,1 631,9 63,4 0,7 0,2 




5.4.3 Mechanische Eigenschaften und Gefügeausbildung wärmebehandelter 
3 m.-% Cr-Sinterstähle 
In den folgenden Abbildungen sind die erzielten mechanischen Eigenschaften der 
durchgeführten Wärmebehandlungsschritte für das Basispulver CrM zusammengetragen. Die 
Abbildungen 72 bis 75 stellen die mechanischen Eigenschaften für das Basispulver mit jeweils 
0,3 m.-% C und 0,6 m.-% C dar. Durch eine dem Sintern nachgeschaltete Schroffkühlung wird 
für alle Legierungen und Sintertemperaturen ein Anstieg der Zugfestigkeit und der 
Dehngrenze erzielt. Damit einhergehend sinkt die Bruchdehnung. Die größte Zunahme der 
Zugfestigkeit wird für die Legierung CrM_0,3C, gesintert bei 1250 °C, erzielt. Ausgehend von 
351 MPa wird die Zugfestigkeit um 232 MPa auf 583 MPa angehoben. Das aus der Sinterhitze 
vollzogene Abschrecken der Sinterstähle führte, bis auf die Legierung CrM_0,3C gesintert bei 
1250 °C, zu einem Abfall der mechanischen Eigenschaften. Im Widerspruch stehen die 
ermittelten Härtewerte und die daraus berechneten Zugfestigkeiten dieser Legierungen. Für 
alle Legierungen, außer CrM_0,3C gesintert bei 1250 °C, wird ein Anstieg der Härte durch das 
Abschrecken erzielt. Charakteristisch für diese Legierungen ist, dass die Härtewerte der bei 
1140 °C gesinterten Proben über der Härte der bei 1250 °C gesinterten Proben liegen. 
 
Abbildung 72: Mechanische Kennwerte CrM_0,3C; 
Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 73: Mechanische Kennwerte CrM_0,3C; 
Tsint 1250 °C 
Die durchgeführten Anlassbehandlungen bewirken einen Anstieg der im Zugversuch 
ermittelten Kennwerte. Auch in diesem Fall nimmt die Legierung CrM_0,3C wieder eine 
Sonderstellung ein. Wird diese Legierung bei 1250 °C gesintert, stellen sich die maximalen 
Eigenschaften bei einer Anlassbehandlung von zwei Stunden bei 250 °C ein (776 MPa Rm). Für 
die übrigen Legierungen stellt sich das Maximum bei einer Anlassbehandlung von einer Stunde 
bei 450 °C ein. Maximal werden für die Legierung CrM_0,6C eine Dehngrenze von 808 MPa 
und eine Zugfestigkeit von 959 MPa erzielt (Tsint 1250 °C). Für alle Legierungen wird 
festgestellt, dass eine Anlassbehandlung bei einer Stunde und 650 °C zur Abnahme der 
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Festigkeitswerte führt, wobei die Bruchdehnung mit zunehmender Anlasstemperatur 
geringfügig erhöht wird. 
 
Abbildung 74: Mechanische Kennwerte CrM_0,6C; 
Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 75: Mechanische Kennwerte CrM_0,6C; 
Tsint 1250 °C 
Die unter Verwendung des MA-Systems MSH(Gas) erzielten mechanischen Eigenschaften sind 
in den folgenden Abbildungen 76 bis 79 zusammengefasst. 
 
Abbildung 76: Mechanische Kennwerte 
CrM_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 77: Mechanische Kennwerte 
CrM_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1250 °C 
Mit Ausnahme der Legierung CrM_MSH(Gas)_0,6C, gesintert bei 1140 °C, können die im 
Zugversuch ermittelten Zugfestigkeiten und die Dehngrenzen durch die Schroffkühlung 
angehoben werden. Mit 673 MPa Rm und 268 MPa Rp0,2 werden durch die Legierung 
CrM_MSH(Gas)_0,3C, gesintert bei 1250 °C, die maximalen Eigenschaften erzielt.  
Wie bereits für die Legierungen ohne Zusatz von MA-Systemen festgestellt wurde, sinken die 
im Zugversuch ermittelten mechanischen Eigenschaften durch das aus der Sinterhitze 
durchgeführte Abschrecken. Die ermittelten Härtewerte lassen, wie oben genannt, eine starke 




Der Anlassprozess führt für die Legierung CrM_MSH(Gas)_0,3C dazu, dass die im Zugversuch 
ermittelten mechanischen Kennwerte im Vergleich zum Abschrecken angehoben werden. Ein 
Abfall der Dehngrenze und der Zugfestigkeit mit Erhöhung der Anlasstemperatur ist erst ab 
650 °C zu erkennen. Der Maximalwert der Zugfestigkeit wird für die Legierung 
CrM_MSH(Gas)_0,3C, gesintert bei 1250 °C, mit einer Anlassbehandlung bei 250 °C für zwei 
Stunden erreicht (815 MPa Rm). Festzuhalten ist, dass eine Sinterung der Legierung 
CrM_MSH(Gas)_0,3C bei 1140 °C und die anschließende Anlassbehandlung dazu führen, dass 
die im Zugversuch ermittelten mechanischen Eigenschaften auf dem Niveau der 
Schroffkühlung liegen. 
Die ermittelten Härtewerte der Legierung CrM_MSH(Gas)_0,6C lassen auf eine Härtung des 
Gefüges durch die Schroffkühlung schließen. Bei einer Sintertemperatur von 1140 °C wurde 
eine Härte 297 HB ermittelt. Dies entspricht in etwa einer Zugfestigkeit von 1003 MPa. Wird 
die Legierung CrM_MSH(Gas)_0,6C aus der Sinterhitze von 1140 °C abgeschreckt und 
angelassen, so stellen sich von der Wärmebehandlung abhängige Verläufe ein. Die 
Zugfestigkeit der abgeschreckten Probe sollte am höchsten sein. Die Messung ergab jedoch 
den geringsten Wert. Mit den Härtewerten wären Zugfestigkeiten von rund 1083 MPa zu 
erwarten gewesen. 
 
Abbildung 78: Mechanische Kennwerte 
CrM_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 79: Mechanische Kennwerte 
CrM_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1250 °C 
Die in den Abbildungen 80 bis 85 dargestellten Gefüge belegen dies. Durch die Abschreckung 
bildet sich ein nahezu vollständig martensitisches Gefüge aus. Die Anlassbehandlung bedingt 
eine Umwandlung des tetragonal verzerrten Martensits in kubischen Martensit bzw. Ferrit. 
Gleichzeitig kommt es in der Matrix zur Bildung einzelner FeXC Ausscheidungen. Dies führt zu 
einer Abnahme der Zugfestigkeit und zu einem geringen Zuwachs an Bruchdehnung. Für diese 
Legierung wurde für die Anlassbehandlung bei 650 °C und eine Stunde der Maximalwert von 






Abbildung 80: Bainitisches Gefüge, CrM_MSH(Gas)_0,6C; 
Tsint 1250 °C; Ofenabkühlung 
 
Abbildung 81: Mischgefüge aus Bainit und Martensit, 
CrM_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1250 °C; Schroffkühlung 
 
Abbildung 82: Mischgefüge aus Martensit und Bainit 
CrM_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1250 °C; H2O abgeschreckt 
 
Abbildung 83: Mischgefüge aus angelassenem Bainit und 
Martensit, CrM_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1250 °C; 
angelassen 250 °C, 2 h 
 
Abbildung 84: Vergütungsgefüge, CrM_MSH(Gas)_0,6C; 
Tsint 1250 °C; angelassen 450 °C, 1 h 
 
Abbildung 85: Vergütungsgefüge, CrM_MSH(Gas)_0,6C; 
Tsint 1250 °C; angelassen 650 °C, 1 h 
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Für Proben der Legierung CrM_MSH(Gas)_0,6C, gesintert bei 1250 °C, stellt sich ein 
vergleichbarer Verlauf ein. Jedoch ist die aus den Härtewerten berechnete Zugfestigkeit von 
810 MPa der abgeschreckten Proben nicht annähernd so hoch wie die der bei 1140 °C 
gesinterten Proben. Das Maximum für diese Legierung wurde durch den Anlassschritt bei 
450 °C für eine Stunde erzielt (882 MPa Rm). 
Für die Legierungen des ternären MA-Systems MSL(H2O) sind die Ergebnisse der 
Wärmebehandlung im Anhang in den Abbildungen 144 bis 147 zusammengefasst. Die 
Schroffkühlung der Legierung CrM_MSL(H2O)_0,3C (Tsint 1140 °C) bewirkt einen Anstieg der 
Zugfestigkeit und Dehngrenze. Nach dem Abschrecken sind die Zugfestigkeit und die 
Dehngrenze drastisch verringert. Dementgegen steht die Härte des Gefüges. Diese würde eine 
Zugfestigkeit von rund 720 MPa vermuten lassen. 
Wird die Legierung CrM_MSL(H2O)_0,3C bei 1250 °C gesintert, wird nach dem Abschrecken 
ebenfalls ein spröder Zustand eingestellt. Die aus den Härtewerten errechneten 
Zugfestigkeiten liegen hier jedoch nicht über den im Zugversuch bestimmten Zugfestigkeiten. 
Für diese Legierung wurde gezeigt, dass die unterschiedlichen Anlassparameter zu annährend 
gleichen Eigenschaften führen. Maximal werden 722 MPa erzielt. 
Die Legierung CrM_MSL(H2O)_0,6C, gesintert bei 1140 °C, lässt nur geringe Zuwächse an 
Dehngrenze und Zugfestigkeit durch die Schroffkühlung erkennen. Die Messung der 
Härtewerte ergab eine Härte von 319,6 HB. Dies würde einer Zugfestigkeit von 1077 MPa 
entsprechen. Auch bei dieser Legierung führt das Abschrecken zu einer merklichen 
Versprödung der Proben. Die Härtewerte zeigen, dass Zugfestigkeiten von nahezu 1250 MPa 
zu erwarten wären. Für den hohen Kohlenstoffgehalt charakteristisch werden die maximalen 
Eigenschaften bei einer Anlassbehandlung bei 450 °C und einer Stunde erzielt. 
Eine Erhöhung der Sintertemperatur auf 1250 °C führt für die Legierung CrM_MSL(H2O)_0,6C 
nach der Schroffkühlung zu einer geringen Erhöhung der Zugfestigkeit. Das aus der Sinterhitze 
durchgeführte Abschrecken bewirkt eine Abnahme der im Zugversuch ermittelten 
Zugfestigkeit. Die über die Härtemessung berechnete Zugfestigkeit würde etwa 950 MPa 
betragen. Das Anlassen für eine Stunde bei 450 °C liefert mit einer Zugfestigkeit von 925 MPa 
das Maximum. 
Die mit CuMn Masteralloy legierten CrM Legierungen weisen einen gänzlich anderen Verlauf 
der Kennwerte auf (Abbildung 148 und 149). Für die Zugproben, gesintert bei 1140 °C, ist ein 
Anstieg der Zugfestigkeit von der Ofenabkühlung über die Schroffkühlung und das 
Abschrecken hin zur Anlassbehandlung bei 250 °C und zwei Stunden zu verzeichnen. Das 
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Anlassen bei 450 °C führt zu einem Abfall der Eigenschaften. Eine Sinterung bei 1250 °C liefert 
von diesem Verhalten abweichende Ergebnisse. Die maximalen Eigenschaften wurden bei 
Ofenabkühlung erzielt. Alle weiteren Behandlungsschritte führen zu einer Abnahme der 
Bruchdehnung und der Festigkeitskennwerte. Selbst die über die Härtemessung berechnete 
Zugfestigkeit nach dem Abschrecken ist geringer als die gemessene Zugfestigkeit nach der 
Ofenabkühlung. 
5.4.4 Mechanische Eigenschaften warm- und doppelt gepresster 
3 m.-% Cr-Sinterstähle 
Für dieses Basispulver wurde auf eine Erhöhung der ersten Presstemperatur im 
EP/ES-Verfahren verzichtet. Weiterhin wurde nur die Legierung CrM_CuMn(Gas)_0,3C für 
diese Untersuchungen verwendet. 
Tabelle 40 sind die erzielten mechanischen Kennwerte der Legierung CrM_CuMn(Gas)_0,3C 
zu entnehmen. Tabelle 41 stellt die erzielten Eigenschaften dieser Legierung für das 
Sinterregime II dar. Ausgehend vom Standardpressdruck 600 MPa (6K) wurde zum einen der 
erste Pressdruck (8K) variiert. Zum anderen wurde ein Vorsintern mit anschließendem zweiten 
Pressen durchgeführt (DP/DS-Verfahren). Die Temperatur im zweiten Pressschritt wurde 
wiederum zwischen RT (K) und 200 °C (W) variiert. 
Durch Erhöhung des ersten Pressdruckes konnte für die Sintertemperatur von 1140 °C ein 
geringer Anstieg der mechanischen Eigenschaften erzielt werden 
(CrM_CuMn(Gas)_0,3C_6K  CrM_CuMn(Gas)_0,3C_8K). Die Sinterdichten der 
Sinterstahlproben werden durch Variation dieses Prozessparameters angehoben.  
Durch die Einführung des Vorsinterns und des zweiten Pressens können für alle 
Kombinationen sowohl die Festigkeitskennwerte als auch die Bruchdehnung gesteigert 
werden. Für das Sinterregime I werden maximal 467,7 MPa Rp0,2, 847,6 MPa Rm bei 1,0 % 
Bruchdehnung erzielt. Im Vergleich zur Standardherstellungsroute ist somit eine Erhöhung der 
Zugfestigkeit um 330 MPa möglich. Durch die Erhöhung der zweiten Presstemperatur ist ein 
Anstieg in den mechanischen Eigenschaften zu verzeichnen. Dieser Anstieg fällt für den 
erhöhten zweiten Pressdruck von 800 MPa deutlich größer aus (88KI  88WI ≈ 200 MPa). Im 
Vergleich dazu fällt die Erhöhung von ≈ 50 MPa von 68KI  68WI erheblich geringer aus. 
Für das Sinterregime II ist der Tabelle 41 zu entnehmen, dass eine Erhöhung des ersten 
Pressdruckes im EP/ES-Verfahren (6KII  8KII) nicht, wie zunächst erwartet, zu einer 
Erhöhung der Festigkeitskennwerte führt. Wie im Sinterregime I zu beobachten ist, steigen 
auch unter Anwendung des Sinterregimes II die mechanischen Kennwerte bei Einführung 
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eines Vorsinterns und zweiten Pressens an. Maximal werden bei der Sintertemperatur von 
1250 °C für den Verfahrensweg 86KII (erstes Pressen 800 MPa (RT), zweites Pressen 
600 MPa (RT)) 1007,9 MPa Zugfestigkeit erzielt. Bemerkenswert ist, dass die Bruchdehnung 
dieser Probe mit 1,5 % den Höchstwert für diese Legierung erreicht. 
















6KI 342,9 11,9 516,9 46,5 0,4 0,1 6,68 
8KI 383,4 33,9 582,6 65,0 0,4 0,1 6,86 
66KI 411,3 24,0 612,2 58,6 0,5 0,1 6,67 
68KI 393,3 14,0 627,9 41,0 0,5 0,1 6,69 
86KI 459,8 11,4 687,4 70,0 0,5 0,1 6,86 
88KI 425,2 26,0 585,3 67,7 0,4 0,1 6,83 
66WI 421,0 15,6 644,7 44,2 0,5 0,1 6,65 
68WI 482,1 30,2 679,4 61,4 0,5 0,2 6,73 
86WI 476,7 23,0 847,6 33,6 1,0 0,2 6,81 
88WI 497,9 43,0 790,3 53,1 0,6 0,1 6,86 
Entgegen den Erwartungen wirkt sich die Erhöhung der zweiten Presstemperatur bei der 
Sintertemperatur von 1250 °C negativ auf die Festigkeitskennwerte aus. 
















6KII 341,0 54,2 811,0 25,4 1,4 0,2 6,69 
8KII 404,2 37,9 836,0 41,2 0,9 0,1 6,88 
66KII 458,6 40,2 897,6 44,1 1,1 0,2 6,67 
68KII 458,4 17,8 852,2 60,3 1,0 0,2 6,76 
86KII 521,5 36,2 1007,9 24,9 1,5 0,2 6,92 
88KII 513,3 17,2 954,5 76,7 1,2 0,3 6,96 
66WII 447,2 36,0 854,8 56,4 1,3 0,3 6,68 
68WII 489,3 27,7 925,5 8,8 1,4 0,1 6,78 
86WII 545,9 36,9 954,9 52,5 1,2 0,2 6,90 




5.5 Sinterstahl mit TRIP-Effekt 
Der Grundgedanke bei diesem Wärmebehandlungsschritt ist folgender: 
Bei der interkritischen Glühung im Zweiphasengebiet α - γ reichert sich während der 
Ferritbildung Kohlenstoff im Austenit an, dies senkt die MS-Temperatur. Die Stabilität des 
Restaustenits wird damit entscheidend beeinflusst und sollte bei RT bzw. darunter metastabil 
vorliegen. Der nach der Wärmebehandlung vorhandene Restaustenit kann sich während einer 
mechanischen Beanspruchung spannungs- oder dehnungsinduziert in Martensit umwandeln. 
Jedoch ist nur durch die dehnungsinduzierte Martensitbildung gleichermaßen ein 
Festigkeits- und Plastizitätszuwachs (TRIP-Effekt) zu verzeichnen. Durch die 
spannungsinduzierte Martensitbildung wird der Festigkeitszuwachs jedoch auf Kosten der 
Plastizität erzielt. Der metastabile Restaustenit kann sich bei Sinterstählen zum Beispiel in 
einem anschließenden Kalibrationsschritt in Martensit umwandeln. Dies führt neben der 
gestiegenen Maßhaltigkeit zu deutlich gesteigerten Festigkeiten entsprechender Sinterstähle. 
Um vorab zu klären, ob die Idee der Restaustenitumwandlung während der Kalibration 
erfolgsversprechend ist, wurde eine hoch chrom- und manganhaltige Musterlegierung 
getestet. Es handelt sich hierbei um einen von Jahn [115] entwickelten hoch manganhaltigen, 
schmelzmetallurgisch hergestellten Stahl mit 16 m.-% Chrom, 7 m.-% Mangan und 
3 m.-% Nickel. Diese Legierung weist bereits im Gusszustand ein ferritisches, austenitisches, 
martensitisches Mischgefüge auf. Deshalb musste keine zweistufige Wärmebehandlung 
erfolgen. Die Zugproben wurden entsprechend [123] hergestellt (h ≈ 6 mm) (Abbildung 10). 
Da diese Legierung eine geringe Auslösespannung aufweist, mussten die Zugproben nach ihrer 
mechanischen Herstellung bei 1050 °C lösungsgeglüht und anschließend in Wasser 
abgeschreckt werden. Im Anschluss daran erfolgte dem Kalibrationsschritt entsprechendes 
Pressen bei RT mit 800 MPa in einer wassergekühlten Matrize. 
Die Spannungs-Dehnungskurven der Zugversuche sind in Abbildung 86 zusammengefasst. 
Charakteristisch für die nicht kalibrierten Proben (grün und schwarz) ist die, durch die 
Entstehung von Stapelfehlern, Zwillingen bzw. Martensit hervorgerufene 
Verfestigungswirkung im Zugversuch. Ausschlaggebend für die hohen Dehnungsbeträge sind 
Scherungen entlang der Habitusebene. Die Volumenzunahme durch die γ - α Umwandlung ist 
hierbei zu vernachlässigen [104]–[106]. 
Durch den Kalibrationsschritt wird der metastabile Austenit im Grundgefüge bereits vor dem 
Zugversuch in Martensit umgewandelt. Charakteristisch hierfür ist die gesunkene Bruch- und 
Gleichmaßdehnung sowie das Ausbleiben des Wendepunktes im Verlauf der 
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Spannungs - Dehnungskurve (rot und blau). In beiden Fällen (nicht kalibriert und kalibriert) 
werden Zugfestigkeiten von rund 1150 MPa erzielt (siehe Tabelle 42). 
 
Abbildung 86: Spannungs Dehnungskurven einer 16 7 3 Legierung 
Erkennbar wird die Gefügeumwandlung auch durch die metallografischen Aufnahmen in den 
Abbildungen 87 und 88. Die Ätzung dieser Proben erfolgte mit einer Behara I Ätzung 
(Zusammensetzung: Stammlösung: 1000 cm³ H2O, 200 cm³ HCl, 
24 g Ammoniumhydrogendifluorid (NH4)HF2; Ätzlösung: 100 cm³ Stammlösung 1 g K2S2O5; 
Temperatur: RT; Ätzdauer: ca. 3 - 15 sek.). 














Ausgang 388,7 35,2 1106,9 21,1 37,1 0,6 
Kalibriert 800 [MPa] 529,3 21,6 1149,2 12,1 26,8 0,4 
Abbildung 87 stellt die nicht kalibrierte Ausgangsprobe dar. Es liegt ein Mischgefüge aus Ferrit, 
Austenit und Martensit vor. Durch die im Kalibrationsschritt einwirkende äußere Kraft wird 
die Auslösespannung aufgebracht, um die Umwandlung des metastabilen Austenits in ein 
martensitisches Gefüge zu ermöglichen. Die Ausbildung von Zwillingen in den ehemaligen 
Austenitkörnern deutet die beginnende Martensitbildung an. Durchgeführte Härtemessungen 
lassen erkennen, dass eine Gefügeumwandlung stattgefunden hat. Die Härte stieg nach der 




Abbildung 87: Metastabiles austenitisches Grundgefüge 
der Legierung 16-7-3 
 
Abbildung 88: Umgewandelter Martensit nach einer 
Druckbeanspruchung von 800 MPa 
Es ist somit grundsätzlich gezeigt worden, dass die während der Kalibration von 
Sinterformteilen einsetzende Umwandlung von metastabilem Austenit zu Martensit zur 
Festigkeitssteigerung, bei gleichzeitiger Erhöhung der Bauteilgenauigkeit, von Sinterstählen 
genutzt werden kann. 
Die Überführung in die Pulvermetallurgie wurde mit der Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,3C 
(1,3 m.-% Mn; 0,69 m.-% Si; 0,82 m.-% Mo) durchgeführt. Hierzu wurden an der 
TU Bergakademie Freiberg zwei interkritische Glühungen mit nachfolgendem Halten knapp 
oberhalb der Ms-Temperatur durchgeführt. Die Temperatur-Zeit-Verläufe sind im Anhang in 
der Abbildung 150 dargestellt. Wie in Kapitel 4.3.4 angeführt, wurde die Ms-Temperatur unter 
anderem nach [128], [130]–[134] berechnet. Die Ergebnisse sind in Tabelle 43 
zusammengefasst. Die Berechnungen lassen einen weiten Streubereich erkennen. Die 
Festlegung der zweiten Haltetemperatur erfolgte nach der Bestimmung der Ms-Temperatur 
im Dilatometer auf 380 °C. 
Tabelle 43: Berechnete Martensitstarttemperaturen Ms [°C] 
 MS [128] MS [130] MS [131] MS [132] MS [133] MS [134] 
85Mo_MSH(Gas)_0.3C 497 447 368 356 464 505 
Wie der Abbildung 150 im Anhang zu entnehmen ist, wurde bei der zweiten Versuchsserie die 
Haltedauer im Temperaturbereich knapp oberhalb der Ms-Temperatur verkürzt. 
Anlagenbedingt kann die Temperaturführung nach der interkritischen Glühung bei 750 °C 
nicht automatisch erfolgen. Deshalb kommt es zu einem Einpendeln um die Zieltemperatur. 
Um den TRIP-Effekt im Sinterstahl mit einem zusätzlichen Gewinn an Maßhaltigkeit nutzen zu 
können, wurden die im zweistufigen Verfahren wärmebehandelten Proben anschließend bei 
unterschiedlichem Druck kalibriert. Grundsätzlich ist es möglich, dass die Verfestigung auch 
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ohne Kalibration unmittelbar während des Zugversuchs oder aber auch im Einsatz der Bauteile 
(dehnungsinduzierte Martensitbildung, Sicherheitsreserve) erfolgen kann (vgl. Abbildung 9). 
Tabelle 44 fasst die mechanischen Kennwerte der einzelnen Versuchsserien zusammen. 
Ausgehend von 483 MPa der Ausgangslegierung konnte die Zugfestigkeit durch die zweistufige 
Wärmebehandlung für die erste Versuchsserie auf 681 MPa (WB I Ausgang) erhöht werden. 
Eine nachfolgende Kalibration der Proben erhöhte die Zugfestigkeit auf bis zu 737 MPa (WB I 
kali. 800 MPa). 
Abbildung 89 zeigt die unterschiedlichen Spannungs-Dehnungskurven für die Ausgangsproben 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C (schwarz, rot und grün), die nicht kalibrierten, 
TRIP-wärmebehandelten Proben der ersten Versuchsserie (Graustufen) und die bei 800 MPa 
kalibrierten, TRIP-wärmebehandelten Proben der ersten Versuchsserie (blau, braun und 
orange). Zu erkennen ist die Abnahme der Bruchdehnung und eine Verfestigung durch die 
zweistufige Wärmebehandlung. Der nachgeschaltete Kalibrationsschritt bei 800 MPa bewirkt 
eine moderate Erhöhung der Zugfestigkeit. 














Ausgang (6K) 289,0 17,5 483,4 22,5 2,5 0,6 
WB I Ausgang 562,3 6,0 681,8 19,4 0,8 0,3 
WB I kali. 400 527,3 87,2 683,4 5,2 0,8 0,3 
WB I kali. 600 505,8 55,9 694,4 23,7 0,9 0,1 
WB I kali. 800 596,2 68,7 737,2 11,5 0,9 0,2 
WB II Ausgang 577,5 26,2 709,7 31,0 0,9 0,3 
WB II kali. 600 516,1 41,7 714,5 6,1 1,2 0,3 
WB II kali. 700 538,1 13,2 710,8 12,9 0,8 0,1 
WB II kali. 800 533,9 32,0 714,0 3,8 0,8 0,1 
In der zweiten Versuchsserie stieg die Zugfestigkeit auf 710 MPa (WB II Ausgang). Das 





Abbildung 89: Spannungs-Dehnungskurven 85Mo_MSH(Gas)_0,3C (A = Ausgang; WB = TRIP Proben ohne Kalibration, 
Versuchsreihe I; WB kali = TRIP Proben Versuchsreihe I, kalibriert bei 800 MPa) 
Die nicht kalibrierten Proben nach der Wärmebehandlung (WBI und WBII Ausgang) weisen, 
verglichen mit der unbehandelten Ausgangsprobe (6K), eine starke Verfestigung auf. Unter 
Umständen ist die Verfestigungswirkung der kalibrierten Sinterstähle auch auf die Kalibration 
der Proben und nicht auf die Umwandlung von metastabilem Austenit zu Martensit 
zurückzuführen. 
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6 Diskussion der Ergebnisse 
Aus den vorangegangenen Kapiteln wird deutlich, dass in der Pulvermetallurgie viele einzelne 
Mechanismen einen Einfluss auf das erzielte Ergebnis ausüben. Es kommt für die 
unterschiedlichen Mechanismen immer wieder zu einer Überlagerung mit anderen 
Mechanismen bzw. Einflussgrößen auf die erzielten mechanischen Eigenschaften bzw. Gefüge 
der Sinterstähle. Ein Beispiel hierfür ist die Sintertemperatur. Wird diese variiert, ergeben sich 
direkt oder indirekt Änderungen für das Sinterverhalten, die Reduktionsbedingungen und zum 
Beispiel die Porenmorphologie. 
6.1 Sinterverhalten 
Der Darstellung der Ergebnisse folgend wird an erster Stelle das Sinterverhalten der 
Sinterstähle diskutiert. Es werden im Einzelnen der Einfluss der Art der Legierungseinbringung 
(legiert mit den binären Legierungsträgern Fesi45, FeMn80 oder mit MA-System), der Einfluss 
der Sintertemperatur, des Kohlenstoffgehaltes sowie des Basispulvers diskutiert. 
Das Sinterverhalten der einzelnen Legierungen muss in einem komplexen Zusammenhang 
zwischen Basispulver, verwendetem Legierungsträger und dem Kohlenstoffgehalt bewertet 
werden. Bedingt durch die unterschiedliche Legierungszugabe ergeben sich unterschiedlich 
ausgeprägte Schwindungs- bzw. Schwellverhalten während der Sinterzyklen. Einflussfaktoren 
sind die Löslichkeit, der Dampfdruck und die ablaufenden Diffusionsprozesse bzw. die 
hierdurch beeinflusste Diffusionsgeschwindigkeit der verwendeten Legierungselemente in 
den einzelnen Basispulvern. Weiterhin ist festzuhalten, dass es durch den unterschiedlichen 
Kohlenstoffgehalt in den Legierungen zur Beeinflussung der Löslichkeit einzelner 
Legierungselemente im Eisen kommt. Weiterhin beeinflusst der Kohlenstoffgehalt auch die 
Reduzierbarkeit der, unter anderem durch das Masteralloy, eingebrachten Oxide. 
Für alle untersuchten Legierungen wird eine Überlagerung der α - γ Umwandlung mit 
ablaufenden Schwindungs- oder Schwellprozessen festgestellt. In Abhängigkeit vom 
Legierungsmittel ist entweder eine verstärkte Schwindung (legiert mit einem Masteralloy) 
oder ein Schwellen (legiert mit FeMn80 und FeSi45) festzustellen. 
Für die, mit binären Vorlegierungen legierten Proben (FeM), tritt ein Schwellen der Proben 
bereits vor der α - γ Umwandlung ein. Je nach Kohlenstoffgehalt fällt dieses unterschiedlich 
stark aus. Das Schwellen wird durch die Abdampfung des Mangans aus den 
Legierungsteilchen, wobei feindisperse, poröse Eisenbereiche zurückbleiben (Abbildung 26), 
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erklärt. Nach Kondensation des Mangans an der Oberfläche der Fe-Pulverteilchen, erfolgt 
durch Oberflächen-, Korngrenzen- und Volumendiffusion die Legierungsbildung in den 
Fe-Teilchen, wobei das Gitter des Eisens aufgeweitet wird. Je höher der Mangangehalt der 
Legierung ist, desto stärker ist das Schwellverhalten ausgeprägt [38], [39]. 
Andererseits ist der Effekt laut Šalak [10], [54] auch auf die, durch Kohlenstoff erweiterte 
Löslichkeit des Mangans im Eisen mit verbundener Volumenzunahme zurückzuführen. 
Youseffi [75] vermerkt in seinen Ergebnissen, dass die Schwellung der Proben stark vom 
Sauerstoffgehalt des Basispulvers abhängt. Je höher der Sauerstoffgehalt des Basispulvers ist, 
desto geringer fällt die Schwindung aus. In dieser Arbeit wurden verschiedene Basispulver mit 
unterschiedlichen Sauerstoffgehalten verwendet. Eine Beeinflussung des Sauerstoffgehaltes 
auf das Schwellverhalten der Legierungen wurde in dieser Arbeit nicht nachgewiesen. 
Danninger berichtet in [39], dass ein erhöhter Mangangehalt während der Aufheizphase zu 
stärkeren Schwellerscheinungen führt. Weiterhin verweist er darauf, dass mit steigendem 
Mangangehalt und den dadurch zurückbleibenden Poren bzw. feindispersen Eisenbereichen 
die Schwindung in der isothermen Haltezeit deutlich ausgeprägter ist. Dies ist auf den 
Manganverlust während des Sinterns bzw. die Beschleunigung der Festphasensinterung durch 
das Mangan zurückzuführen [54]. Dies wird begründet durch die Reduktion von zum Beispiel 
Chromoxiden durch Mangan. Es kommt zu einer Bildung von MnO im Sinterkörper und somit 
zu einer Veränderung der Mikroklimate. Diese Manganoxide dampfen aus dem Sinterkörper 
aus und die reduzierten Bereiche weisen eine erhöhte Sinteraktivität auf. Im weiteren Verlauf 
fördert die Ausheilung der feinen Eisenbereiche die Schwindung. Aufgrund der porösen, 
feindispersen Struktur dieser Eisenbereiche ist ihre Sinteraktivität erhöht und eine starke 
Schwindung der Sinterstähle wird begünstigt. 
Aus den Abbildungen 21, 44, 46 und 66 (Längenänderung mit thermischer Ausdehnung) ist ein 
weiterer interessanter Sachverhalt erkennbar. Die Legierungen, welche mit dem binären 
FeMn80 legiert wurden, weisen bei der Abkühlung eine höhere Ar3 Temperatur auf. Dies wird 
auf den Manganverlust während der Sinterung zurückgeführt. Mangan als γ - Stabilisator senkt 
die Ar3 Temperatur. Somit führt ein verringerter Mangangehalt zu einer erhöhten 
Ar3 Temperatur. Bei Verwendung von MA-Systemen wird die Ar3 Temperatur aufgrund des 
geringeren Manganverlustes stärker abgesenkt. Der verringerte Dampfdruck des Mangans in 
den ternären MA-Systemen erklärt diesen Sachverhalt. 
Der Manganverlust während des Sinterzyklus war für die Legierungen legiert mit FeMn80 
deutlich stärker ausgeprägt. Funkenspektrometrische Analysen zeigen, dass durch 
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Verwendung des FeMn80 ungefähr 0,4 - 0,5 m.-% weniger Mangan im Sinterkörper 
nachgewiesen werden konnte. 
Für die Legierungen, welche mit einem MA-System legiert wurden, wurde eine erhebliche 
Neigung zur Schwindung im Temperaturbereich der α - γ Umwandlung registriert (bis zu 
0,6 %). Danninger [12], Oro [144] und Quadbeck [141] konnten in ihren Arbeiten zeigen, dass 
es in diesem Temperaturbereich materialabhängig zur Reduktion verschiedener Oxide 
kommt. Diese auf der CO und CO2 Bildung beruhende Reduktion wird als Grund für eine 
gestiegene Sinteraktivität gesehen.  
Für Legierungen der Pulver AHC 100.29 und 85Mo mit MA-Zusätzen wird abweichend zu den 
mit binären Vorlegierungen legierten Proben festgestellt, dass es zwischen circa 950 °C und 
einer vom MA-System abhängigen Temperatur zu einer geringeren Zunahme der Probenlänge 
kommt. Betrachtet man das Sinterverhalten ohne thermische Ausdehnung, so wird für diese 
Proben nach einer ersten ausgeprägten Schwindung eine Verringerung der 
Schwindungsgeschwindigkeit registriert. In diesem Temperaturbereich gleicht sich die 
Gitteraufweitung durch Legierungsbildung mit den ablaufenden Schwindungsmechanismen 
aus. 
Erst ab einer, für jeden Werkstoff, charakteristischen Temperatur (siehe Tabelle 4) wird eine 
verstärkte Schwindung der Sinterproben registriert. Diese einsetzende Schwindung ist auf das 
Auftreten der temporären flüssigen Phase der MA-Systeme zurückzuführen. Die Bildung der 
transienten flüssigen Phase beeinflusst das Sinter- und Homogenisierungsverhalten der 
Sinterkörper maßgeblich. Klein [14] führt dies auf das Benetzungsverhalten der transienten 
flüssigen Phase mit gestiegenen Konzentrationsgradienten zwischen Masteralloy und 
Eisenbasismaterial zurück. Folglich kommt es zu einer stärker ausgeprägten Schwindung der 
Proben während der isothermen Sinterperiode. 
In der isothermen Haltezeit sind weitere Einflüsse auf die Sinteraktivität zu erkennen. 
Abhängig vom Legierungssystem und vom Kohlenstoffgehalt wurde eine mehr oder weniger 
stark ausgeprägte Schwindung während dieser Haltezeit nachgewiesen. Die unterschiedliche 
Neigung zur Schwindung wird auf die während der isothermen Haltezeit vorliegende Menge 
an schmelzflüssiger Phase zurückgeführt. 
Die wasserverdüsten MA-Systeme können auf Grund ihrer niedrigen Liquidustemperatur 
bereits bei einer Sintertemperatur von 1140 °C eine temporäre flüssige Phase bilden. Dies ist 
in der gestiegenen Schwindung der entsprechenden Legierungen in der isothermen Haltezeit 
zu erkennen. Das inertgasverdüste MA-System MSH(Gas) bildet in allen Legierungen bei 
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geringen Kohlenstoffgehalten von 0,3 m.-% erst bei erhöhten Sintertemperaturen von 1250 °C 
eine temporäre flüssige Phase aus. Bei Kohlenstoffgehalten von 0,6 m.-% kommt es für dieses 
MA-System zur Bildung geringer Anteile an temporärer flüssiger Phase bereits bei einer 
Sintertemperatur von 1140 °C. Diese temporäre flüssige Phase führt besonders in der 
isothermen Haltezeit zu einer Erhöhung der Sinteraktivität (siehe Abbildung 28 und 29). Ein 
weiterer Indikator für die erhöhte Sinteraktivität ist in den Abbildungen 24 und 25 zu 
erkennen. Die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C (3) (Abbildung 24) zeigt eine unzureichende 
Homogenisierung der Legierungsbestandteile bei einer geringen Sintertemperatur. Das 
Auftreten des Perlits an den einzelnen Pulverteilchengrenzen dient dafür als Indikator. 
Weiterhin fällt in dieser Aufnahme ein nicht aufgeschmolzener Bestandteil eines MSH(Gas) 
MA-Partikels auf. Die Sinterporen sind noch nicht abgerundet. Demgegenüber ist für 
Kohlenstoffgehalte von 0,6 m.-% (AHC_MSH(Gas)_0,6C) (4) (Abbildung 25) eine deutliche 
Reduzierung der Porosität und eine Abrundung der Poren ersichtlich. 
Für das Basispulver CrM wurden für die kupferfreien MA-Systeme (MSL und MSH) teilweise 
abweichende Ergebnisse bezüglich des Sinterverhaltens ermittelt. Durch 
Legierungseinstellung mit dem inertgasverdüsten MA-Systems MSH(Gas) werden hohe 
Schwindungen realisiert (Abbildungen 69, 125 und 127). 
Als Ursache wird der erhöhte Sauerstoffgehalt der wasserverdüsten MA-Systeme gesehen. 
Chrom ist gegenüber Sauerstoff affin. Wenn während der Aufheizphase Sauerstoff in näherer 
Umgebung zum Chrom vorliegt, können sich vermehrt chromreiche Oberflächenoxide bilden. 
Diese gebildeten Oberflächenoxide führen zu einer deutlichen Verringerung der 
Sinteraktivität und somit zu einer Verringerung der Schwindung. 
Laut Hryha [65], [145] hat unter anderem die Aufheizgeschwindigkeit einen erheblichen 
Einfluss auf die Bildung solcher Oberflächenoxidhäute. Diese Oxidhäute bilden sich 
insbesondere im Temperaturbereich von 600 °C- 1000 °C. Die Oberflächenoxide können laut 
Šalak durch Mangan reduziert werden [10], [146]. Es muss jedoch berücksichtigt werden, dass 
Mangan dann selbst als MnO vorliegt. Dieses MnO dampft, wie beschrieben, aus dem 
Sinterkörper ab. Dies führt wiederum zu einer Abnahme des Mangangehaltes im Sinterkörper 
und weiterhin zu einer Verringerung der Sinteraktivität in der isothermen Haltezeit. 
Ist der Sauerstoffgehalt des eingemischten Masteralloy jedoch gering, wie es für das 
inertgasverdüste MA-System MSH(Gas) der Fall ist, so ist es auch wahrscheinlich, dass sich 
weniger Oberflächenoxide bilden. Die schnellere Auflösung der oxidbelasteten Oberfläche des 
CrM Pulvers führt dann zu einem Anstieg der Sinteraktivität. Weiterhin wird weniger Mangan 
bzw. Kohlenstoff zur Reduktion der Oberflächenoxide benötigt. Durch den geringeren 
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Manganverlust wird zum einen die Bildung der temporären flüssigen Phase begünstigt und 
zum anderen wird die sinterfördernde Wirkung des Mangans ausgenutzt (siehe Kapitel 2.2.4). 
Für das CrM Basispulver wurden zusätzlich Legierungen mit Kupferzusatz entwickelt. Die 
Legierungseinstellung erfolgte entweder über FeMn80 mit Elektrolytkupfer oder über das 
MA-System CuMn43. Für beide Legierungen wurde eine erhebliche Schwellung während des 
Sinterzyklus ermittelt. Diese Schwellung wird auf die Gitteraufweitung durch Kupfer 
zurückgeführt und wird in der Pulvermetallurgie seit langem genutzt, um die beim Sintern 
auftretenden Schwindungsbeträge zu kompensieren. 
Es sind jedoch offensichtliche Unterschiede zwischen den beiden Legierungsträgern 
festzustellen. Die Legierung, die mit FeMn80 und Elektrolytkupfer gemischt wurde, schwindet 
im Bereich der α - γ Umwandlung weniger als die Legierung legiert mit dem inertgasverdüsten 
MA-System CuMn43. Dies ist, wie bereits diskutiert, auf das im Sinterkörper der binärlegierten 
Legierung vorhandene freie Ferromangan und dem somit erleichterten Abdampfen von 
Mangan zurückzuführen. In der inertgasverdüsten Variante liegt das Mangan gebunden am 
Kupfer vor. Dies führt dazu, dass der Dampfdruck des Mangans gesenkt wird und der Verlust 
an Mangan durch austretenden Mangandampf geringer ausfällt. 
Weiterhin ist die Liquidustemperatur des binären inertgasverdüsten MA-Systems laut 
Tabelle 4 deutlich geringer als die Liquidustemperatur des Elektrolytkupfers. In der 
Pulvermischung mit dem CrM Basispulver kann die Liquidustemperatur durch vorab 
ablaufende Diffusionsprozesse etwas variieren. Dies führt dazu, dass das Auftreten einer 
temporären flüssigen Phase durch Verwendung des inertgasverdüsten MA-Systems 
begünstigt wird. Durch die frühzeitige temporäre Flüssigphasenbildung kommt es zu einer 
Erhöhung der Sinteraktivität. Weiterhin wird das Gitter durch die beschleunigte 
Kupferdiffusion geweitet. Jedoch überwiegt für die Legierungen des CuMn(Gas) MA-Systems 
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6.2 Mechanische Eigenschaften und Gefügeausbildung 
Ausgehend von der kurzen Vordiskussion in den Kapiteln 5.2.2 - 5.2.4, 5.3.2 - 5.3.4 und  
5.4.2 - 5.4.4 erfolgt in diesem Kapitel eine ausführliche Diskussion der bestimmenden 
Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigenschaften von niedriglegierten Sinterstählen. Für 
die mechanischen Eigenschaften der untersuchten Legierungen ist es wichtig, die einzelnen 
Einflussfaktoren bzw. Parameter zu kennen. Diese sind eng miteinander verknüpft und 
beeinflussen sich gegenseitig. 
6.2.1 Einfach gepresste Sinterstähle 
Charakteristisch für die untersuchten Legierungen ist, dass die Legierungen mit den binären 
Legierungsträgern FeMn80 und FeSi45 die geringsten mechanischen Eigenschaften erzielen. 
In den Abbildungen 26 und 27 werden Gründe hierfür ersichtlich. Wie bekannt, weist Mangan 
bei den üblichen Sintertemperaturen einen sehr hohen Dampfdruck auf und dampft aus dem 
Legierungsträger ab. Viele Autoren [13], [14], [38], [41], [42], [53], [54], [67], [147] berichten 
in ihren Arbeiten von der Nützlichkeit des Mangandampfes. Dieser führt zum einen zu einer 
raschen und homogenen Verteilung des Mangans im Sinterkörper und zum anderen wird 
durch den Mangandampf die Atmosphäre gereinigt. Einige Autoren gehen auch auf die 
Bildung der porösen, feindispersen Eisenbereiche ein [12], [13], [39], [54]. Sie beziehen sich 
aber nicht auf deren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Aus den Ergebnissen dieser 
Arbeit können die Beobachtungen in Bezug auf die beschleunigte Homogenisierung von 
Mangan bestätigt werden (Abbildung 90). Aus den metallografischen Aufnahmen ist zu 
erkennen, dass der Bereich um die entstehenden porösen Strukturen bzw. Poren eine 
perlitische Struktur aufweist, wohingegen weiter entfernte Bereiche ferritische 
Gefügestrukturen erkennen lassen. 
Das Sinterverhalten dieser Legierungen übt ebenfalls einen starken Einfluss auf die 
mechanischen Eigenschaften aus. Wie diskutiert, schwellen die Legierungen mit FeMn80 
während der Aufheizphase sehr stark an. Dies führt zu einer Abnahme der 
Teilchenkontaktfläche bzw. der Sinterhalsbreite und somit zu einer Verringerung der 
mechanischen Eigenschaften. 
Mit steigender Sintertemperatur wird die Homogenisierung begünstigt. Als wichtigster Faktor 
wurde in Übereinstimmung mit Cias [147], Dudrová [42] und Hryha [65] festgestellt, dass die 
entstandenen porösen, feindispersen Strukturen ab einer Temperatur von oberhalb 1150 °C 
nicht mehr nachweisbar sind und es zu einer sichtbaren Porenabrundung und einer deutlichen 
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Schwindung kommt. Diese Prozesse wirken sich positiv auf die mechanischen Eigenschaften 
der so legierten Sinterstähle aus. 
Die geringeren mechanischen Eigenschaften der mit den binären Legierungsträgern FeMn80 
und FeSi45 legierten Sinterstähle können einerseits auf die angesprochene Verdampfung des 
Mangans und den damit einhergehenden Manganverlust (siehe Kapitel 6.1) und andererseits 
auf die extreme Schwellung und die daraus resultierende Restporosität im Sinterwerkstoff 
zurückgeführt werden (Abbildung 91). 
 
Abbildung 90: Legierungsbereich um eine poröse 
Eisenstruktur, CrM_MSL(FeM)_0,3C, Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 91: Übersichtsaufnahme Restporosität, 
CrM_MSL(FeM)_0,3C, Tsint 1250 °C 
Auch um den Dampfdruck der reinen Komponente Mangan zu senken, wurden für diese Arbeit 
unterschiedliche MA-Systeme mittels Wasserverdüsung und/oder Inertgasverdüsung 
hergestellt. Die eingesetzten MA-Systeme sind durch ihre niedrigen Liquidustemperaturen 
gekennzeichnet (Tabelle 4). Somit wird das temporäre Flüssigphasensintern zur Beeinflussung 
der mechanischen Eigenschaften genutzt (Porenabrundung, Homogenisierung). 
Aus den Ergebnissen ist für die Basispulver AHC 100.29 sowie 85Mo abzuleiten, dass die 
Liquidustemperaturen der einzelnen MA-Systeme einen entscheidenden Einfluss auf die 
mechanischen Eigenschaften ausüben. Sobald es zu der Bildung einer transienten 
schmelzflüssigen Phase während des Sintervorgangs kommt, werden die mechanischen 
Eigenschaften angehoben. Dies ist auf die raschere Homogenisierung, die Porenabrundung 
sowie größere Teilchenkontaktflächen zurückzuführen. Als Beispiel wird auf die Tabellen 10 
und 11 verwiesen. 
Die wasserverdüsten MA-Systeme haben laut Tabelle 4 die niedrigsten Liquidustemperaturen 
und können bereits bei der Sintertemperatur von 1140 °C eine temporäre flüssige Phase 
bilden (Abbildung 92). Wird die Sintertemperatur auf 1250 °C angehoben, ist zu beobachten, 
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dass die flüssige Phase fast vollständig aufgebraucht wurde und nur noch geringere Anteile zu 
erkennen sind (Abbildung 93). 
Die gleichbleibenden mechanischen Eigenschaften der mit wasserverdüsten MA-Systemen 
legierten Legierungen sind auf den erhöhten Sauerstoffgehalt dieser MA-Systeme 
zurückzuführen. 
Wie durch Hryha beschrieben [65], [145], bilden sich im Temperaturbereich von 600 °- 1000 °C 
Mangan- und Siliziumspinelle. Diese sind nach ihrer Bildung schwer reduzierbar. Die 
Kohlenstoffaktivität ist für 0,3 m.-% C jedoch zu gering, um diese entstandenen Spinelle, je 
nach Gleichgewichtsbedingung, über CO oder CO2 carbothermisch zu reduzieren. Einzig ein 
Anstieg der Bruchdehnung ist zu beobachten. Dies ist auf die nochmals vergrößerten 
Teilchenkontakte zurückzuführen. 
 
Abbildung 92: Bildung einer flüssigen Phase 
AHC_MSH(H2O)_0,3C, Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 93: Überreste einer flüssigen Phase 
AHC_MSH(H2O)_0,3C, Tsint 1250 °C 
Betrachtet man den erhöhten Kohlenstoffgehalt von 0,6 m.%, so wird das 
CO/CO2-Partialdruckverhältnis an der Oberfläche der Zugproben gesenkt. Im Inneren der 
Proben ist mit einer verstärkten CO Bildung zu rechnen. Dieses CO entweicht über die offene 
Porosität aus dem Sinterkörper. Das um die Proben strömende Schutzgas führt dazu, dass das 
CO von der Oberfläche abtransportiert wird und sich in näherer Umgebung zur Probe kein 
thermodynamischer Gleichgewichtszustand einstellt. Somit wird eine stärkere Reduktion 
begünstigt. Dieser Aspekt und die erhöhte Kohlenstoffaktivität des bei hohen Temperaturen 
gelöst vorliegenden Kohlenstoffes führen dazu, dass die vorliegenden Spinelle bei einer 
Sintertemperatur von 1250 °C reduziert werden können. Eine Erhöhung der Zugfestigkeit ist 
für die eingesetzten wasserverdüsten MA-Systeme zu beobachten. Generell wurde für den 
erhöhten Kohlenstoffgehalt ein etwas höherer Kohlenstoffverlust festgestellt. Lag dieser für 
0,3 m.-% C etwa bei 0,1 %, so stieg er für 0,6 m. % C leicht auf 0,15 % an. 
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Das inertgasverdüste MA-System MSH(Gas) bildet bei einem Kohlenstoffgehalt von 0,3 m.-% 
erst ab einer Sintertemperatur von 1250 °C eine schmelzflüssige Phase (Abbildung 95). Diese 
Flüssigphasenbildung führt zu einer Porenabrundung und homogeneren Verteilung der 
Legierungselemente. Der geringe Sauerstoffgehalt ist ebenfalls für die guten mechanischen 
Eigenschaften der Legierung verantwortlich. 
Wie in den Abbildungen 24 und 25 dargestellt und mit Hilfe der Dilatometerversuche 
nachgewiesen, kann das MA-System MSH(Gas) für erhöhte Kohlenstoffgehalte bereits bei 
geringen Sintertemperaturen von 1140 °C eine schmelzflüssige Phase bilden. Der 
Festigkeitsgewinn durch Erhöhung der Sintertemperatur fällt somit für die Legierungen mit 
0,6 m.-% C etwas geringer aus. 
 
Abbildung 94: Mischgefüge aus Ferrit und Perlit 
AHC_MSH(Gas)_0,3C, Tsint 1250 °C  
 
Abbildung 95: Bildung einer flüssigen Phase 
AHC_MSH(Gas)_0,3C, Tsint 1250 °C 
Das MA-System MSHC(H2O) wurde nur für das Basispulver AHC 100.29 sowie 85Mo 
verwendet. Unter Verwendung dieses MA-Systems werden für beide Grundpulver die 
höchsten mechanischen Eigenschaften erreicht. Die Zugfestigkeiten liegen im Mittel um 
100 MPa über denen der Legierungen ohne Chrom. Die Bruchdehnungen sind im Vergleich 
ebenfalls leicht gestiegen. Ursächlich hierfür ist die Verschiebung der Umwandlungsbereiche 
von Ferrit und Perlit zu längeren Zeiten. Deshalb wird die Bildung von Härtungsgefügen (Bainit) 
bzw. fein- bis feinststreifigen Perlit in den Sinterstählen begünstigt. Veranschaulicht wird dies 
durch die Abbildungen 50 und 51 in Kapitel 5.3.2. 
Für die Mischungen des CrM Basispulvers mit den MA-Systemen MSL(H2O), MSH(H2O) sowie 
MSH(Gas) wird abweichend zu den oben genannten Basispulvern AHC 100.29 und 85Mo 
festgestellt, dass die Dehngrenze und die Zugfestigkeit für einen Kohlenstoffgehalt von 
0,3 m.-% C über den Werten der Legierungen mit 0,6 m.-% C liegen. Als Ursache hierfür wird 
eine Anreicherung der Legierungselemente in den Kontaktbereichen zwischen auftretender 
flüssiger Phase und dem Basispulver gesehen. Dies führt dazu, dass in diesen 
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Kontaktbereichen veränderte Bedingungen für die Gefügeentwicklung vorliegen. Diese 
können bei geringen Abkühlgeschwindigkeiten zu einer Bildung von unterem Bainit bzw. 
Martensit führen. Durch den erhöhten Kohlenstoffgehalt wird der genannte Effekt noch 
weiter begünstigt. Die Bildung von unterem Bainit bzw. Martensit geht einher mit einer 
Versprödung der einzelnen Sinterkontaktbereiche. Weiterhin kann es zu Härterissen zwischen 
den einzelnen überlegierten Bereichen kommen. Dies wird durch eine nicht vollständig 
abgerundete Porenform weiter begünstigt. Die erhöhte Streuung der Messwerte dient unter 
anderem als Indikator für diesen Sachverhalt. Anschaulich wird diese Gefügeentwicklung in 
den Abbildungen 80 und 96 dargestellt. 
 
Abbildung 96: Ausbildung von oberen Bainit, 
CrM_MSH(Gas)_0,3C, Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 97: homogenes Gefüge bestehend aus Bainit 
und Martensit, CrM_CuMn(Gas)_0,6C, Tsint 1250 °C 
Für das CuMn MA-System sind diese örtlichen, überlegierten Bereiche nicht vorzufinden. Die 
frühzeitig einsetzende Flüssigphasenbildung führt zu einer homogenen Verteilung der 
Legierungselemente im gesamten Sinterkörper. Die örtliche Anreicherung an 
Legierungselementen an den Sinterhälsen wird durch die beschleunigte Homogenisierung 
abgebaut. Die steigende Festigkeit bei Erhöhung der Sintertemperatur wird auf die 
Vergrößerung der Teilchenkontaktfläche und eine fortschreitende Porenabrundung 
zurückgeführt (Abbildung 97). Dies ist auch in den größeren Schwindungen (Abbildungen 66 
und 68) dieser Legierungen bei erhöhten Sintertemperaturen zu erkennen. 
Durch Anwendung der Masteralloytechnik konnten die mechanischen Eigenschaften von 
niedriglegierten Sinterstählen merklich angehoben werden. In Abhängigkeit vom Basispulver 
wurde eine maximale Steigerung der Zugfestigkeit um 460 MPa (CrM_CuMn_0,3C, Tabelle 37) 
erreicht. Die maximale Zugfestigkeit von 919,9 MPa wurde durch die Legierung 
CrM_CuMn_0,6C erzielt. 
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Dem großtechnischen Einsatz dieser mittels Masteralloytechnik niedriglegierter Sinterstähle 
stehen jedoch einige kostenverursachende Punkte gegenüber. Die Sintertemperatur sollte 
unter Berücksichtigung der Liquidustemperatur der Masteralloys angepasst werden. 
Weiterhin wäre der Einsatz eines anderen, teureren Prozessgases nötig. Nur so lassen sich 
über die Masteralloytechnik niedriglegierte Sinterstähle mit ausgezeichneten mechanischen 
Eigenschaften herstellen. Inwieweit die gestiegenen Herstellungskosten den 
Festigkeitsgewinn aufwiegen, ist schwer abzuschätzen. 
6.2.2 Wärmebehandelte Sinterstähle 
Grundsätzlich soll mit dem Abschreckvorgang ein Härtungsgefüge im Sinterstahl erzielt 
werden. Die nachgeschaltete Anlassbehandlung bei unterschiedlichen Temperaturen soll die 
durch den Abschreckschritt induzierte Sprödigkeit minimieren. In der Wärmebehandlung sind 
wie schon bei der Legierungsentwicklung viele Faktoren miteinander verknüpft. Da der 
Abkühlvorgang direkt aus der Sinterhitze erfolgt, muss die Sintertemperatur gleichzeitig als 
Austenitisierungstemperatur gesehen werden. Mit steigender Austenitisierungstemperatur 
steigt die Austenitkorngröße an. Die sich anschließend, bei gleichbleibender 
Abkühlgeschwindigkeit, einstellenden Gefügebestandteile unterscheiden sich maßgeblich. 
Gleichzeitig werden, durch die Erhöhung der Sintertemperatur, wie in Kapitel 6.2.1 gezeigt, 
sowohl die mittleren Teilchenkontaktflächen als auch die Homogenität der Sinterwerkstoffe 
erhöht. Durch das Auftreten einer temporären flüssigen Phase werden die Poren abgerundet. 
Die abgerundeten Poren weisen eine geringere Kerbwirkung auf und dies ist für gehärtete 
Sinterstähle entscheidend. 
Durch die Schroffkühlung konnten Abkühlgeschwindigkeiten von der Sintertemperatur auf RT 
von circa 60 K/min erzielt werden. Im Bereich von 800 °C auf 500 °C konnte eine 
Abkühlgeschwindigkeit von ≈ 100 K/min erzielt werden. Für die untersuchten Legierungen 
liegen keine genauen ZTU - Diagramme vor. Verfügbare Daten für schmelzmetallurgisch 
hergestellte Stähle wurden, wenn verfügbar, zur Bewertung der Ergebnisse herangezogen. 
Für das Basispulver AHC 100.29 und dessen Legierungen mit 0,3 m.-% C wurde durch das 
Schroffkühlen die erforderliche Abkühlgeschwindigkeit für die Einstellung eines 
Härtungsgefüges nicht erreicht. Den entsprechenden Abbildungen 30, 31, 34, 35, 128, 129, 
132 und 133 ist zu entnehmen, dass die mechanischen Eigenschaften bei Erhöhung der 
Sintertemperatur auf 1250 °C im Vergleich zu 1140 °C geringer ausfallen. Ursächlich hierfür ist 
das Kornwachstum bei erhöhter Sinter– bzw. Austenitisierungstemperatur. Höhere 
Austenitisierungstemperaturen können bei gleicher Abkühlgeschwindigkeit zu einer 
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Verringerung der Bestandteile Martensit, Bainit und Perlit im Gefüge führen, bzw. wird die 
Feinheit des Perlits beeinflusst. 
Die Gefügeaufnahmen (Abbildungen 98 bis 101) zeigen, dass es sich um ein Mischgefüge aus 
fein bis feinststreifigen Perlit (Sorbit bzw. Troostit) und variablen Anteilen Ferrit handelt. Die 
Feinheit des Perlits und dessen Menge steigen mit zunehmendem Legierungsgehalt. Durch die 
höhere Sintertemperatur von 1250 °C wird nach der Abkühlung die Feinstreifigkeit des Perlits 
leicht vermindert und der Anteil an Ferrit steigt. Die einsetzende Porenabrundung und die 
erhöhte Kontaktfläche der Pulverteilchen wiegen den Festigkeitsverlust wieder auf. Ein 
Anstieg der Bruchdehnung ist ebenfalls zu registrieren. 
Mit steigendem Kohlenstoffgehalt werden unter anderem die Umwandlungsbereiche im 
ZTU - Diagramm zu längeren Zeiten verschoben. Folglich wird die Härtbarkeit der Legierungen 
verbessert. Wie im vorangegangenen Abschnitt beschrieben, wirkt sich der Kohlenstoffgehalt 
zum einen positiv auf die Reduktionsbedingungen aus und zum anderen beeinflusst ein 
gestiegener Kohlenstoffgehalt auch die Menge an schmelzflüssiger Phase in den untersuchten 
Legierungen. 
 
Abbildung 98: Ferritisch, perlitisches Mischgefüge 
AHC_0,3C, Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 99: Perlitisch, ferritisches Mischgefüge 
AHC_MSHC(H2O)_0,3C, Tsint 1140 °C 
Abbildung 98 zeigt das Gefüge eines schroffgekühlten AHC_0,3C Sinterstahls. Ein erheblicher 
Anteil an Ferrit ist zu erkennen. Weiterhin bildeten sich Anteile an Perlit aus. Bainit oder 
Martensit konnten nicht nachgewiesen werden. Auch für die Legierungen mit 0,6 m.-% C war 
kein Martensit im Gefüge nachweisbar. In der Abbildung 100 ist jedoch eine Erhöhung des 
Perlitanteils bei gleichzeitiger Abnahme der Lamellenabstände zu erkennen. Geringe Anteile 
an Ferrit sind ebenfalls noch vorhanden. So konnte eine ausreichende Duktilität für diesen 
Sinterstahl eingestellt und die Festigkeit gleichzeitig durch den gestiegenen Bainitanteil erhöht 
werden. 
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Abbildung 100: Perlitisch (Troostit), ferritisches 
Mischgefüge, AHC_0,6C, Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 101: Perlitisch (sorbitisches), ferritisches 
Mischgefüge, AHC_MSL(H2O)_0,6C, Tsint 1250 °C 
Für das Basispulver 85Mo sind für die Beeinflussung der Zugfestigkeiten die gleichen 
Zusammenhänge ermittelt worden. Das Gefüge weist nach der Schroffkühlung je nach 
Legierungsgehalt martensitische Bestandteile auf. Mit steigender Sintertemperatur sinkt der 
Anteil an Härtungsgefüge. Martensit konnte nicht mehr nachgewiesen werden. Die 
erforderliche Duktilität des Werkstoffes wird durch den höheren Ferritanteil bzw. Perlit im 
Gefüge erzielt. Ein besonderes Beispiel liefert die Legierung 85Mo_MSHC_0,6C 
(Abbildungen 102 und 103). Wird die Probe bei 1140 °C gesintert, bildet sich im Gefüge ein 
größerer Anteil an Martensit und unterem Bainit aus. 
 
Abbildung 102: Martensitisch, bainitisches Gefüge 
85Mo_MSHC(H2O)_0,6C Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 103: Bainitisch, perlitisches Gefüge 
85Mo_MSHC(H2O)_0,6C Tsint 1250 °C 
Der für die Verformung notwendige Ferrit war für diese Legierung nur in sehr geringen 
Mengen nachweisbar. Die Versprödung im Bereich der Sinterhälse führt zu einer Verringerung 
der Zugfestigkeit der Legierung. Die Härte steigt indes. Wird die Sintertemperatur auf 1250 °C 
erhöht, nimmt der Anteil an unterem Bainit im Gefüge ab. Martensit konnte im Sinterstahl 
nicht mehr nachgewiesen werden. Im Ergebnis kommt es zu einer Erhöhung der im 
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Zugversuch ermittelten Zugfestigkeit. Diese stimmt mit der aus den Härtewerten berechneten 
Zugfestigkeit nahezu überein. 
Für das Basispulver CrM gilt dieser Zusammenhang ebenfalls. Die Legierungselemente 
verschieben die Umwandlungsgebiete des Ferrits und des Perlits zu noch längeren Zeiten. 
Dadurch erhöht sich der Anteil an Martensit und Bainit im Gefüge. Sobald sich vorwiegend 
Martensit und/oder unterer Bainit während der Abkühlung bilden, versprödet die Legierung 
und die Zugfestigkeit sinkt. Wenn als Härtegefüge vorwiegend oberer Bainit und 
feinststreifiger Perlit vorhanden sind, steigen die mechanischen Eigenschaften an. Als Beispiel 
dient die Legierung CrM_MSH(Gas) (Abbildungen 76 bis 79). 
Ist der Kohlenstoffgehalt auf 0,3 m.-% eingestellt, bildet sich durch die Schroffkühlung aus der 
Sinterhitze von 1140 °C ein bainitisches, martensitisches Gefüge aus und die Zugfestigkeit 
steigt an. Wird der Kohlenstoffgehalt auf 0,6 m.-% erhöht, wird ein martensitisch, bainitisches 
Grundgefüge erzielt. Dieses führt zu einer Versprödung der Legierung und senkt die 
Zugfestigkeit. Bei Erhöhung der Sintertemperatur auf 1250 °C kommt es für den geringeren 
Kohlenstoffgehalt zu einer Absenkung der Zugfestigkeit. Für den hohen Kohlenstoffgehalt von 
0,6 m.-% C ergeben sich hingegen höhere Zugfestigkeiten. Begründet wird dies durch die 
veränderten Gefügebestandteile in den Legierungen. Die Legierung CrM_MSH(Gas)_0,3C zeigt 
eine Verringerung des Bainitanteils und eine Erhöhung des Perlitanteils im Gefüge. Der Anteil 
an unterem Bainit bzw. Martensit der Legierung CrM_MSH(Gas)_0,6C wird durch Anhebung 
der Sintertemperatur gesenkt. Somit steigt die Duktilität und die Zugfestigkeit der Legierungen 
wird erhöht. 
Für den Härteprozess durch Wasserabschreckung mit nachgeschaltetem Anlassen wurde 
folgendes Ergebnis erzielt: 
Mit steigendem Legierungsgehalt steigt nach dem Abschrecken in Wasser der Anteil an 
Martensit im Gefüge. Durch diese induzierte Versprödung kommt es zu einer Abnahme der im 
Zugversuch ermittelten Rp0,2 Dehngrenzen und Zugfestigkeiten. Beispielhaft hierfür sind die 
Aufnahmen der Bruchflächen zweier wasserabgeschreckter Legierungen. Die Versprödung ist 
in der Ausbildung von Spalt- bzw. Sprödbrüchen entlang der Sinterhalskontakte zu erkennen 
(Abbildungen 104 und 105). 
Besonders für einige Legierungen des AHC 100.29 Basispulvers reichen die 
Abkühlgeschwindigkeiten in Wasser nicht aus, um ein vollständig martensitisches Gefüge 
einzustellen. Für diese Legierungen wird daher nur ein moderater Anstieg der im Zugversuch 
ermittelten Festigkeiten erzielt. 
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Abbildung 104: Spaltbruch CrM_0,3C abgeschreckt, 
Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 105: Spaltbruch CrM_MSH(Gas)_0,3C 
abgeschreckt, Tsint 1140 °C 
Wie den Ergebnissen zu entnehmen ist, können Unterschiede in Abhängigkeit von der 
Sintertemperatur festgestellt werden. Die über die Härtemessung berechneten 
Zugfestigkeiten der Legierungen, gesintert bei 1140 °C, liegen über den im Zugversuch 
ermittelten Zugfestigkeiten. Für die Sintertemperatur von 1250 °C ist hingegen festzustellen, 
dass die Zugfestigkeiten nahezu identisch sind. 
Die nachgeschaltete Anlassbehandlung wurde mit dem Ziel durchgeführt, die in dem 
Sinterkörper induzierten Spannungen zu minimieren. Es kommt zu einem geringen Anstieg der 
Duktilität. Die sich einstellenden Ergebnisse sind abhängig von dem nach der Erkaltung 
vorliegendem Gefüge, der Homogenität der Legierung, der Porenform und dem verwendetem 
MA-System. 
Es wurden drei Anlassstufen gewählt. Die Temperatur hat bei diffusionsgesteuerten 
Vorgängen einen größeren Einfluss auf die erzielten Eigenschaften als die Anlassdauer. Die 
Zwangslösung der Kohlenstoffatome im tetragonal verzerrten Martensit führt zu der 
Versprödung der Legierungen. Mit steigender Anlasstemperatur wird dieser tetragonal 
verzerrte Martensit in kubischen Martensit bzw. Ferrit umgewandelt. Gleichzeitig kommt es 
in der Matrix zur Bildung von einzelnen mikroskopischen FeXC Ausscheidungen. Mit steigender 
Anlasstemperatur steigt deren Größe an, der Ferritanteil nimmt zu und die Verformbarkeit 
wird erhöht. Parallel dazu sinken die Festigkeitswerte. Die eingebrachten Legierungselemente 
zielen darauf ab, die Grundmatrix nach dem Abschrecken zu härten und im Weiteren den 
Härteabfall zu minimieren. Chrom und Molybdän gelten darüber hinaus als 
Sonderkarbidbildner. 
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Die nach dem Abschrecken vorhandene Versprödung des Gitters und die damit 
einhergehende Abnahme der Zugfestigkeit konnten durch die Anlassbehandlung minimiert 
werden. 
Die niedriglegierten Sinterstähle auf Basis des AHC 100.29 Pulvers weisen das Maximum an 
Zugfestigkeit nach der Anlassbehandlung bei 450 °C und einer Stunde auf. Die Werte 
übertrafen nur geringfügig diejenigen nach der Anlassbehandlung bei 250 °C und zwei 
Stunden. Es war zu erwarten, dass bei geringerer Anlasstemperatur die Zugfestigkeit höher 
ausfällt. Jedoch können die inneren Spannungen in der Legierung einen Festigkeitsanstieg 
verhindern. Für einige Legierungen wurde deshalb auch nach dem Anlassprozess die Härte 
bestimmt und daraus eine theoretische Zugfestigkeit berechnet. Es zeigte sich, dass die durch 
die Korrelation zwischen Härte und Zugfestigkeit berechneten Werte in der ersten 
Anlassbehandlung über der ermittelten Zugfestigkeit lagen. Es wird geschlussfolgert, dass die 
inneren Spannungen im Sinterstahl durch diese Anlassbehandlung noch nicht restlos abgebaut 
werden konnten. 
Für die höheren Anlasstemperaturen von 450 °C bzw. 650 °C stimmten die berechneten und 
die im Zugversuch ermittelten Zugfestigkeiten weitestgehend überein. Die sich im Gefüge 
bildenden FeXC Ausscheidungen waren im Lichtmikroskop nachweisbar. Mit steigendem 
Ferritanteil in der Matrix steigt die Duktilität an und die im Zugversuch ermittelten 
Zugfestigkeiten werden folglich erhöht. 
Für einige Legierungen wurde beobachtet, dass die durch den Anlassschritt eingestellte 
Zugfestigkeit über der mit Hilfe der Härtewerte berechneten Zugfestigkeit nach dem 
Abschrecken liegt. Eine schlüssige Erklärung hierfür konnte nicht gefunden werden. 
Für das 85Mo und CrM Basispulver wäre eine Verschiebung des Zugfestigkeitsmaximums zu 
erhöhten Anlasstemperaturen vorstellbar gewesen. Dies wurde jedoch nicht beobachtet. Der 
Molybdängehalt von 0,85 m.-% bzw. Chromgehalt von 3 m.-% ist zu gering, als dass sich die 
festigkeitssteigernden Sonderkarbide hätten bilden können. 
Wärmebehandelte niedriglegierte Sinterstähle zeigen ein großes Potential zur 
Festigkeitssteigerung. Die Legierung CrM_MSL(H2O)_0,6C erzielt nach dem Abschrecken eine 
berechnete Zugfestigkeit von 1250 MPa. Dies bedeutet im Vergleich zur Ofenabkühlung eine 
Erhöhung der Zugfestigkeit um 750 MPa. Diese Festigkeitssteigerung bedingt einen deutlichen 
Abfall der Duktilität. 
Als problematisch wird die Homogenisierung der Legierungselemente angesehen. Es ist nicht 
auszuschließen, dass im Sinterkörper örtlich überlegierte Bereiche vorhanden sind, die das 
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Umwandlungsverhalten bei den vorliegenden Abkühlbedingungen stark beeinflussen. Dies 
führt zu einer deutlichen Versprödung der Sinterstähle. 
Weiterhin hat sich gezeigt, dass es nicht zweckmäßig ist, niedriglegierte Sinterstähle direkt aus 
der Sinterhitze abzuschrecken. Die Einführung einer Austenitisierung wäre nötig gewesen. 
Dies konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht mehr untersucht werden. 
6.2.3 Warm- und doppelt gepresste Sinterstähle 
Der Einfluss der Bauteildichte auf die mechanischen Eigenschaften wurde in Kapitel 2.3 
beschrieben. In dieser Arbeit wurde zum einen ein Warmpressen (EP/ES) bei 200 °C 
durchgeführt und zum anderen wurden ausgewählte Legierungen über das 
Doppelpress/Doppelsinterverfahren (DP/DS) hergestellt. Bei diesem Verfahren wurden die 
Proben mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 10 K/min bei einer Temperatur von 850 °C für 
30 min vorgesintert und anschließend in einem zweiten Pressschritt mit 600 oder 800 MPa bei 
RT oder 200 °C erneut gepresst, um danach entsprechend den Sinterregimen (Tabelle 6) 
gesintert zu werden. Ziel beider Verfahren ist es, die Bauteildichte und somit die 
mechanischen Eigenschaften der untersuchten Legierungen zu erhöhen. 
Für das EP/ES-Verfahren steigen die mechanischen Eigenschaften mit Erhöhung des 
Pressdruckes an. Ein erhöhter Pressdruck hat einen Anstieg der Sinterdichte zur direkten Folge 
(≈ 0,2 g/cm³). Weiterhin werden die mittlere Teilchenkontaktfläche und die Sinteraktivität 
erhöht. Infolgedessen werden die mechanischen Eigenschaften angehoben. 
Wird die Presstemperatur von RT auf 200 °C angehoben, werden sowohl die Grün- als auch 
die Sinterdichte der Sinterstähle erhöht. Generell sind die Grün- und Sinterdichten der Proben, 
die ohne Presshilfsmittel hergestellt werden, höher als bei den Proben, die mit 
Presshilfsmitteln gepresst werden. Recknagel konnte zeigen [148], dass eine 
Temperaturerhöhung während des ersten Pressens einen positiven Einfluss auf die erzielte 
Bauteildichte ausübt. Dies wird unter anderem mit der Abnahme der Fließgrenze bei erhöhten 
Temperaturen begründet. In der vorliegenden Arbeit wird ein Dichteanstieg von etwa 
0,2 g/cm³ durch Erhöhung der Presstemperatur auf 200 °C festgestellt. Zu beachten ist, dass 
mit Zunahme der Festigkeit die Bruchdehnung ebenfalls steigt. Dies wird auf die erhöhte 
Teilchenkontaktfläche zurückgeführt. Ausschlaggebend für diese Teilchenkontaktfläche ist 
bereits die Gründichte der Bauteile. Auch wenn die Porosität der Mischungen mit 
Presshilfsmittel geringer ist, so weisen diese eine geringere Teilchenkontaktfläche auf. Das 
Presshilfsmittel verhindert eine Verschweißung einzelner Pulverteilchen. Wenn das 
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Presshilfsmittel bei Temperaturen zwischen 300 °C und 400 °C ausgetrieben wird, bleiben 
Hohlräume zurück. Diese müssen im Sinterprozess erst wieder ausheilen. 
Interessanterweise ist für die über das EP/ES-Verfahren hergestellten Proben kein Einfluss der 
Sintertemperatur auf die mechanischen Eigenschaften zu erkennen (mit Ausnahme der 
Standardroute 6K). Zurückgeführt wird dies auf das verwendete MA-System. Der Diskussion 
über die Legierungsentwicklung und dem Sinterverhalten ist zu entnehmen, dass das 
MA-System MSH(Gas) (39,5 % Mn, 22,8 % Si, 37,7 % Fe) eine Flüssigphasenbildung, entweder 
vom Kohlenstoffgehalt unabhängig bei einer Sintertemperatur von 1250 °C oder vom 
Kohlenstoffgehalt abhängig (0,6 m.-%) bei einer Sintertemperatur von 1140 °C, ermöglicht. 
Durch die Erhöhung des Pressdruckes auf 800 MPa und/oder die Erhöhung der 
Presstemperatur auf 200 °C werden die Gründichten der Legierungen angehoben. Dies hat, 
wie bereits erwähnt, unter anderem einen Anstieg der Sinteraktivität zur direkten Folge. Aus 
SEM Untersuchungen und dem eben diskutierten Sachverhalt geht hervor, dass durch die 
Druck- und/oder Temperaturerhöhung im EP/ES-Verfahren eine Flüssigphasenbildung beim 
Sintern, unabhängig von Temperatur und Kohlenstoffgehalt, einsetzt. Abbildung 106 liefert 
hierfür den Beweis. Selbst bei einem geringen Kohlenstoffgehalt von 0,3 m.-% konnte bei einer 
Sintertemperatur von 1140 °C eine Flüssigphasenbildung nachgewiesen werden. 
 
Abbildung 106: Überreste einer schmelzflüssigen Phase AHC_MSH(Gas)_0,3C_6W, Tsint 1140 °C 
Durch Anwendung des DP/DS-Verfahrens steigen die mechanischen Eigenschaften der 
Sinterstähle ebenfalls. Eine Erhöhung des ersten Pressdruckes führt zu keiner signifikanten 
Veränderung der mechanischen Eigenschaften. Die Gründichten sind um knapp 0,1 g/cm³ 
erhöht. Diese Dichtedifferenz ist nach dem Vorsintern bei 850 °C noch vorhanden. Der zweite 
Pressschritt führt dazu, dass die Dichteunterschiede nahezu eliminiert wurden. Das 
Verdichtungsverhalten der Proben während des zweiten Pressens ist somit der bestimmende 
Faktor dieses Herstellungsverfahrens. Je nach Legierungssystem liegt ein Grenzwert der 
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Dichte für den zweiten Pressvorgang vor. Dies konnte durch Recknagel in [143], [148] für 
weitere Legierungen bestätigt werden. 
Eine Erhöhung des zweiten Pressdruckes führt für die untersuchten Legierungen zu einer 
weiteren Erhöhung der Bauteildichte. Für die Legierungen AHC_MSH(Gas) und 
85Mo_MSH(Gas) wird festgestellt, dass eine Erhöhung der Dichte zu steigenden 
Bruchdehnungen und Festigkeiten führt. 
Für die Untersuchungen innerhalb des DP/DS-Verfahrens wurde die Presstemperatur nur im 
zweiten Pressschritt variiert. Wider Erwarten wird kein Einfluss der Erhöhung der 
Presstemperatur auf die mechanischen Eigenschaften der Sinterstähle festgestellt. 
Bei der beschriebenen Vorsinterung setzt neben dem Austreiben des Binders und des Abbaus 
der Kaltverfestigung weiterhin eine Reduktion von Oberflächenoxiden durch Kohlenstoff ein 
(Danninger [12], Quadbeck [141] und Oro [144]). Ab circa 800 °C ist es weiterhin möglich, dass 
innere Oxide reduziert werden. Wurden die Sinterstähle im zweiten Pressvorgang 
warmgepresst, so wurden diese vorab für mehrere Minuten in einem Trockenschrank auf circa 
200 °C vorgewärmt. Währenddessen ist es zu einer Oxidation der, während der Vorsinterung 
reduzierten, Fe-Teilchen im Sinterkörper gekommen. Janssen [149] berichtet in seiner 
Dissertation, dass bei einer Temperatur von 200 °C mögliche Oxidschichtdicken bis 100 nm 
entstehen können. Es ist vorstellbar, dass bei der zweiten Verdichtung die erzeugten 
Oxidhäute abplatzen und zwischen den Presskontakten eingeformt werden. Bei der 
anschließenden Sinterung werden die zwischen den Presskontakten eingeformten (inneren) 
Oxide im Vergleich zu den Oberflächenoxiden später oder gar nicht reduziert. Dies könnte zu 
gleichbleibenden mechanischen Eigenschaften trotz Temperaturerhöhung im zweiten 
Pressschritt führen. Die bei RT nachgepressten Sinterstähle sind frei von diesen Oxiden und 
ermöglichen somit eine verbesserte Verschweißung der Sinterhalskontakte. 
Für den im EP/ES-Verfahren durchgeführten Warmpressschritt wurde hingegen, wie 
diskutiert, ein positiver Effekt der Temperaturerhöhung im ersten Pressschritt ermittelt. 
Auch bei diesem Prozessschritt wurden die Pulver auf 200 °C in einem Trockenschrank 
vorgewärmt. Die verwendeten Pulver AHC 100.29 und 85Mo sind, bedingt durch die 
Wasserverdüsung, bereits mit Oberflächenoxiden belastet. Diese vorhandenen 
Oberflächenoxide dienen als Diffusionsbarriere und vermindern die weitere Aufnahme von 
Sauerstoff. Das Verdichtungsverhalten wurde folglich nur gering oder gar nicht beeinflusst. 
Für die erzielten Bauteildichten ist festzustellen, dass die Legierungen des AHC 100.29 
Basispulvers höhere Enddichten durch Verwendung des DP/DS-Verfahrens erzielen. Die höher 
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legierten Sinterstähle des 85Mo bzw. CrM Basispulvers erzielen hingegen die höchste 
Sinterdichte, wenn das EP/ES-Verfahren mit einem Pressdruck von 800 MPa und einer 
Presstemperatur von 200 °C zur Anwendung kommt. 
Für das DP/DS-Verfahren ist die Vorsintertemperatur ausschlaggebend. Bei 850 °C ist es bei 
Verwendung höher legierter Pulver in Verbindung mit dem zugemischten Masteralloy und 
Kohlenstoff schon zu ersten Verfestigungen im Sinterkörper gekommen. Kohlenstoff 
diffundiert bereits bei geringen Sintertemperaturen. Während der Vorsinterung bei 850 °C 
und der sich anschließenden Abkühlung kommt es, bedingt durch die Kohlenstoffdiffusion, zu 
einer Beeinflussung des Zeit-Temperatur-Umwandlungsverhaltens. Für die Legierung 
CrM_CuMn_0,3C gilt ein weiterer Punkt. Bei den CrM legierten Sinterstählen kann es, wie 
beschrieben, zu einer Bildung örtlich überlegierter Sinterhalskontakte kommen. 
Das niedriglegierte AHC 100.29 Basispulver sollte den geringsten Perlitanteil aufweisen. Die 
Verdichtung im zweiten Pressschritt ist folglich am größten. Die höher legierten Basispulver 
85Mo und CrM hingegen sollten höhere Anteile an Perlit aufweisen. Es ist vorstellbar, dass 
sich, in den überlegierten Sinterhalsbereichen, bainitische (wahrscheinlicher bei 85Mo) oder 
martensitische Gefüge (wahrscheinlicher bei CrM) während der Abkühlung ausbilden. Der 
während der Vorsinterung einsetzende Abbau der Kaltverfestigung kann für diese 
Legierungen den Festigkeitsanstieg durch die einsetzende Verfestigung nicht kompensieren. 
Die erzielte Verdichtung im zweiten Pressschritt ist demzufolge für die höher legierten 
Basispulver geringer. 
Die Dichtedifferenz, welche sich nach dem Vorsintern und dem zweitem Pressen einstellt, 
dient hierfür als Indikator. Für die Legierung AHC_MSH(Gas) ergibt sich durch den zweiten 
Pressvorgang eine Erhöhung der Dichte, in Abhängigkeit des ersten Pressdruckes, von 
0,4 - 0,45 g/cm³. Für die Legierung 85Mo_MSH(Gas) ergibt sich eine Erhöhung der Dichte von 
lediglich 0,25 g/cm³. 
Werden Sinterstähle mit dem DP/DS-Verfahren hergestellt, so hat die Sintertemperatur nur 
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften eines Legierungssystems. Den Tabellen 18 bis 21 
bzw. 31 bis 34 ist zu entnehmen, dass für die Legierungen AHC_MSH(Gas)_0,6C und 
85Mo_MSH(Gas)_0,xC durch eine auf 1250 °C erhöhte Sintertemperatur kein Anstieg der 
mechanischen Eigenschaften feststellbar ist. Einzig die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C zeigt 
eine Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften durch Erhöhung der Sintertemperatur. 
Für die im DP/DS-Verfahren hergestellten Proben der Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C konnte 
bei einer Sintertemperatur von 1140 °C keine Flüssigphasenbildung nachgewiesen werden. 
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Wie bereits diskutiert, kommt es durch Erhöhung des Kohlenstoffgehaltes auf 0,6 m.-% schon 
bei einer Sintertemperatur von 1140 °C zur Bildung einer temporären flüssigen Phase. Im 
Gegensatz dazu ist das Masteralloy MSH(Gas) in der Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,3C bei 
einer Sintertemperatur von 1140 °C in der Lage, unabhängig vom Kohlenstoffgehalt eine 
schmelzflüssige Phase zu generieren. Veranschaulicht wird dies durch die Abbildungen 107 
und 108. Für die Legierung AHC_MSH(Gas)_0,3C sind Überreste von MA-Partikeln im 
gesamten Sinterkörper nachzuweisen. In der Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,3C sind hingegen 
nur Reste flüssiger Phasen nachweisbar, die sich während der Sinterung gebildet haben. 
 
Abbildung 107: Bildung einer flüssigen Phase am Rand 
eines MA-Partikels; AHC_MSH(Gas)_0,3C (DP/DS), 
Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 108: Überreste einer schmelzflüssigen Phase 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C (DP/DS), Tsint 1140 °C 
Als Ursache für diesen Effekt wird das im Basispulver 85 Mo vorhandene Molybdän 
angesehen. Schon geringe Anteile an Molybdän können die Liquidustemperatur von Mangan 
herabsetzen. Höchstwahrscheinlich wird dadurch die Liquidustemperatur (Tabelle 4) des 
Masteralloys MSH(Gas) ebenfalls positiv beeinflusst. Es ist vorstellbar, dass die durch das 
Nachpressen erhöhte Sinteraktivität zu einer beschleunigten Diffusion des Molybdäns in das 
Masteralloy führt. Folglich setzt die Bildung einer transienten flüssigen Phase bei geringeren 
Sintertemperaturen ein. 
Für die Legierung CrM_CuMn kommt es bei Erhöhung der Sintertemperatur auf 1250 °C zu 
einem Anstieg der Bauteildichte (Tabelle 40 und 41). Für diese Legierung ist der Dichteanstieg 
auf das Sinterverhalten des verwendeten MA-Systems zurückzuführen. Den Abbildungen 66 
und 68 ist zu entnehmen, dass das MA-System CuMn43 eine frühzeitige Flüssigphasenbildung 
ermöglicht. Das enthaltene Kupfer und Mangan führen während der Sinterung zu einer 
deutlichen Schwellung des Sinterkörpers. Diese wird durch die stärkere Schwindung bei 
1250 °C überkompensiert. Bei einer Sintertemperatur von 1140 °C wurde hingegen nur eine 
geringe Schwindung der Legierung nachgewiesen. Folglich bleibt eine erhöhte Anzahl von 
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Porenräumen im Sinterkörper zurück, welche die mechanischen Eigenschaften stark 
beeinflussen. 
Der starke Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften (∆Rm 370 MPa bei ∆ρ 0,13 g/cm³) ist 
nicht nur durch die Dichteerhöhung zu begründen. Auf Grund der vorliegenden Bedingungen 
haben für dieses Legierungssystem die Homogenisierung der Legierungsbestandteile und die 
Porenabrundung einen erheblichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der 
Legierung. Der erhöhte Legierungsgehalt ermöglicht die Ausbildung eines martensitisch 
bainitischen Gefüges bei Ofenabkühlung (Abbildung 97). Steigt die Sintertemperatur, werden 
die Poren stärker abgerundet und es setzt eine merkliche Schrumpfung ein. Die 
Spannungsspitzen an den einzelnen Poren können durch deren Abrundung besser abgebaut 
werden. Folglich können die Sinterstähle höhere Spannungen bis zum Versagen aufnehmen. 
Die maximale Zugfestigkeit beträgt für diese Legierung 1007,9 MPa bei einer Dichte von 
6,92 g/cm³. 
Die mechanischen Eigenschaften warm und/oder doppelt gepresster Sinterstähle sind im 
Vergleich zur Standardherstellungsroute (Pressdruck 600 MPa, RT) deutlich erhöht. Maximal 
wurde eine Steigerung der Zugfestigkeit um 433 MPa erreicht (AHC_MSH(Gas)_0,6C_88WII). 
Gleichzeitig kommt es durch Verwendung der jeweiligen Herstellungsverfahren zu einer 
Erhöhung der Dehnungsbeträge. 
Diesem Anstieg der mechanischen Eigenschaften steht der Mehraufwand bei der Herstellung 
gegenüber. Die zu erwartenden Mehrkosten betragen je nach Fertigungstiefe des Bauteils bis 
zu 25 % [150]. Nicht nur die Komplexität der Warmpresswerkzeuge macht eine großtechnische 
Nutzung zum jetzigen Zeitpunkt unwahrscheinlich. Sollten jedoch auf dem Gebiet der 
Warmkompaktierung bzw. Warmkalibrierung in den nächsten Jahren Fortschritte gemacht 
werden, so wäre die Anwendung dieser Verfahrensrouten sehr erfolgsversprechend. 
6.2.4 Sinterstahl mit TRIP-Effekt 
Der TRIP-Effekt wird in der Schwarzmetallurgie seit geraumer Zeit ausgenutzt, um eine 
Verfestigung bei gleichzeitiger Dehnungszunahme zu erzielen. Während im Allgemeinen mit 
zunehmender Festigkeit die Bruchdehnung abnimmt, kommt es bei diesen TRIP-Stählen 
bedingt durch die Umwandlung von metastabilem Austenit zu Martensit zu einer deutlichen 
Zunahme an Dehnungsbeträgen bei gleichzeitig steigender Zugfestigkeit [116]. 
In der vorliegenden Arbeit sollte die mechanisch induzierte Umwandlung von Restaustenit zu 
Martensit während der Kalibration der Sinterstahlproben erfolgen. Erwartet wird somit eine 
erhebliche Verfestigung der Sinterstähle bei gleichzeitig gestiegener Maßhaltigkeit. Eine 
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Zunahme der Dehnungsbeträge der so verfestigten Sinterstähle ist jedoch nicht zu erwarten. 
Grundsätzlich könnte die Verfestigung auch erst unmittelbar während des Werkstoffeinsatzes 
erfolgen (vgl. Abbildung 9). Dies könnte die Bauteillebensdauer deutlich beeinflussen. Wenn 
die Restaustenitumwandlung zum Beispiel durch erhöhte Spannungen im Einsatz erfolgt, 
muss durch die Volumenzunahme während der γ - α Umwandlung gleichwohl mit einer 
verringerten Maßhaltigkeit des Bauteils gerechnet werden. 
Um die Restaustenitumwandlung in der Kalibrationspresse zu untersuchen, wurde eine 
spezielle Legierung mit 16 m.-% Chrom, 7 m.-% Mangan und 3 m.-% Nickel untersucht. Diese 
weist ein austenitisch, martensitisch, ferritisches Grundgefüge auf und musste keiner 
zweistufigen Wärmebehandlung unterzogen werden (siehe Kapitel 5.5). 
Erfolgt die Martensitbildung durch die Zugbeanspruchung, ist eine Zunahme der 
Dehnungsbeträge zu verzeichnen (grüne und schwarze Kurve in Abbildung 86). Die von Jahn 
[115] für diese Legierung ermittelten Auslösespannungen für die Umwandlung des 
metastabilen Austenits liegen in einem Bereich, der im Kalibrierschritt erreicht werden kann. 
Die Verläufe der Spannungs-Dehnungskurven kalibrierter Proben (rote und blaue Kurve in 
Abbildung 86) und die Gefügeaufnahmen (Abbildung 87 und 88) bestätigen, dass die 
Martensitbildung während der Kalibration der Stähle erfolgt. Wie zu erwarten war, sind im 
sich anschließenden Zugversuch deshalb geringere Dehnungsbeträge zu verzeichnen. 
Für die Überprüfung der Übertragbarkeit des TRIP-Effektes in die Pulvermetallurgie wurde 
eine in dieser Arbeit entwickelte Legierung einer zweistufigen Wärmebehandlung unterzogen. 
Es handelt sich hierbei um die Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,3C (1,3 m.-% Mn; 0,69 m.-% Si; 
0,82 m.-% Mo). Durch die in Kapitel 4.3.4 beschriebene zweistufige Wärmebehandlung sollte 
ein metastabiler Restaustenitgehalt von circa 20 % im Sinterstahl erzeugt werden. 
Aus Abbildung 89 ist ersichtlich, dass die wärmebehandelten nicht kalibrierten Proben 
(WB1 - WB3, Graustufen) in etwa die gleichen Spannungs-Dehnungskurven aufweisen wie die 
bei 800 MPa kalibrierten Proben der Legierung (WB1 kali. - WB3 kali., blau, braun und orange). 
Die Spannungs-Dehnungskurven unterscheiden sich eindeutig von dem nicht 
wärmebehandelten Ausgangszustand (A1 - A3, rot, grün, schwarz) und weisen einen 
geringeren Dehnungsbetrag bei gestiegener Zugfestigkeit auf. Für die erste Versuchsreihe 
konnte für den hohen Kalibrierdruck (800 MPa) ein geringer Anstieg der mechanischen 
Eigenschaften ermittelt werden. Dieser kann aber auch durch die Dichteerhöhung der 
untersuchten Legierungen durch den Kalibrationsschritt erklärt werden. 
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Tabelle 43 zeigt, dass die berechneten Martensitstarttemperaturen für die untersuchte 
Legierung 85Mo_MSH(Gas)_0,3C starke Streuungen aufweisen. L. Petzold [151] berichtet in 
seiner Dissertation, dass die berechnete Martensitstarttemperatur bis zu 200 K von der 
ermittelten Martensitstarttemperatur abweichen kann. Im Versuch konnte anlagentechnisch 
die Solltemperatur (380 °C) nicht sehr genau geregelt werden. Dadurch kann es während der 
Gasabschreckung bereits zur Unterschreitung der Ms-Temperatur kommen (Abbildung 150). 
Weiterhin kommt es bei zu langen Haltezeiten in der Bainitstufe zur Zementitbildung (Bainit 
besteht aus Ferrit und Zementit), wodurch die Austenitstabilität gesenkt wird. Es kommt zur 
spontanen Martensitbildung bei der nachfolgenden Abkühlung auf RT. Damit ist der 
TRIP-Effekt hinfällig, insofern der gesamte Restaustenit in Martensit umgewandelt ist. 
Um eine zu hohe Anreicherung von Kohlenstoff im Austenit während der isothermen Haltezeit 
in der Bainitstufe zu unterdrücken, wurde in der zweiten Versuchsreihe die Haltedauer in 
diesem Temperaurbereich verkürzt. Die kürzere Haltezeit führte jedoch ebenfalls nicht zu dem 
gewünschten Ergebnis. Auch für die zweite Versuchsreihe wurde festgestellt, dass kein 
metastabiler Austenit im Gefüge der Legierung eingestellt werden konnte. 
Ein Indikator für die Umwandlung des Austenits zum Martensit während der 
Wärmebehandlung ist die gesunkene Dehnung und gestiegene Zugfestigkeit der nicht 
kalibrierten Ausgangsproben WBI Ausgang und WBII Ausgang (siehe Tabelle 44). Deshalb ist 
es sehr wahrscheinlich, dass bereits nach der zweistufigen Wärmebehandlung ein vollständig 
martensitisches Gefüge vorgelegen hat. 
Wäre es durch die Wärmebehandlung gelungen, metastabilen Restaustenit im Sinterstahl 
einzustellen, dann wäre in Abbildung 89 ein anderer Kurvenverlauf für einen niedriglegierten 
Stahl mit eingestelltem TRIP-Effekt zu erwarten. Der theoretische Verlauf nach Einstellen des 
TRIP-Effektes in der Kalibrationspresse ist in Abbildung 109 dargestellt. Der Verlauf der nicht 
gepressten, aber wärmebehandelten Proben muss durch einen Dehnungszuwachs 
gekennzeichnet sein. Die kalibrierten Proben können auf Grund der vorweggenommenen 
Martensitumwandlung keinen zusätzlichen Dehnungsgewinn generieren. Jedoch steigen die 
Zugfestigkeit und die Maßhaltigkeit deutlich an. 
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Abbildung 109: Verlauf der Spannungs-Dehnungskurven kalibrierter und nicht kalibrierter TRIP/TWIP-Stähle 
Die Machbarkeitsversuche im Rahmen dieser Arbeit konnten zeigen, dass es grundsätzlich 
möglich ist, metastabilen Restaustenit durch Einwirken eines Kalibrierdruckes in Martensit 
umzuwandeln. Die Versuche mit den in dieser Arbeit untersuchten Legierungen zeigen jedoch, 
dass es nicht ohne weiteres möglich ist, diesen Effekt in der Pulvermetallurgie zu nutzen. 
Es muss die Herstellungstechnologie auf die chemische Zusammensetzung des Stahles und 
speziell des Austenit abgestimmt werden, um einen TRIP-Effekt im Beanspruchungsfall zu 
generieren. 
Erstens muss eine genaue Bestimmung der Ms-Temperatur erfolgen, um während der 
Wärmebehandlung die Bildung von Martensit zu unterdrücken. Da die ermittelte 
Ms-Temperatur stark von der chemischen Zusammensetzung abhängt, muss zweitens die 
Homogenisierung der Legierungsbestandteile im Sinterstahl bzw. der Kohlenstoffverlust 
während der Sinterung und der folgenden Wärmebehandlung betrachtet werden. Letztlich 
muss ein geeigneter Prozessweg gefunden werden, um die Kosten so gering wie möglich zu 
halten. 
Prinzipiell stehen für die anspruchsvolle Wärmebehandlung auf metastabilen Restaustenit im 
Sinterstahl (Glühung im Zweiphasengebiet  Abschrecken auf Temperatur der isotherme 
Zwischenglühung  Abschreckung auf RT) geeignete Öfen zur Verfügung (ALD Vacuum 
Technik GmbH [152]). 
Eine Integration der Wärmebehandlung direkt in den Sinterprozess erscheint aufgrund der zu 
erwartenden Schwierigkeiten als nicht machbar.
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7 Zusammenfassung und Ausblick 
In der vorliegenden Arbeit wurde die Verwendung der kostengünstigen, aber 
sauerstoffaffinen Legierungselemente Mangan, Silizium und Chrom in pulvermetallurgisch 
hergestellten Sinterstählen untersucht. Das Einbringen der Legierungselemente erfolgte mit 
Hilfe unterschiedlicher Masteralloysysteme. In der vorliegenden Arbeit wurden insgesamt 
18 chemisch unterschiedliche, niedriglegierte Sinterstähle entwickelt und untersucht. 
In dieser Arbeit wurde das Sinterverhalten, das sich ausbildende Gefüge und die 
mechanischen Kennwerte der niedriglegierten Sinterstähle in Abhängigkeit von der Art der 
Legierungsmittelzugabe ermittelt und diskutiert. Aufbauend auf den positiven Ergebnissen 
der Legierungsentwicklung wurden ausgewählte Sinterstähle wärmebehandelt. Die Legierung 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C (0,3 m.-% C, 1,3 m.-% Mn; 0,69 m.-% Si; 0,82 m.-% Mo) wurde zur 
Einstellung eines TRIP-Effektes einer zweistufigen Wärmebehandlung unterzogen. Mit dem 
Ziel, die Bauteildichte zu erhöhen, wurde ein spezielles Warmpresswerkzeug verwendet. Die 
Sinterstähle wurden mit veränderten Pressdrücken und/oder Temperaturen einfach gepresst 
oder mit dem Doppelpress/Doppelsinterverfahren hergestellt. 
Anhand der dargestellten Ergebnisse ist ersichtlich, dass die Flüssigphasenbildung während 
des Sinterprozesses und die Bauteildichte einen entscheidenden Einfluss auf die erzielten 
mechanischen Eigenschaften der niedriglegierten Sinterstähle ausüben. 
Bei der Verwendung von Masteralloysystemen ist folgendes zu beobachten: 
 Der Dampfdruck der Legierungsbestandteile kann vermindert werden; 
 Bildet sich eine temporäre flüssige Phase, so kommt es zu einer Porenabrundung und 
beschleunigten Homogenisierung der Legierungselemente; 
 Masteralloysysteme mit erhöhten Sauerstoffgehalten können bei erhöhten 
Kohlenstoffgehalten im Sinterkörper reduziert werden; 
 Die Art der Verdichtung (EP/ES bzw. DP/DS) übt einen erheblichen Einfluss auf die 
Bildung einer temporären flüssigen Phase aus; 
 Mit steigender Sintertemperatur wird die durch die Legierungselemente 
hervorgerufene Schwellung der Sinterkörper durch die Sinterschwindung 
überkompensiert; 
 Die Dehngrenze, die Zugfestigkeit und die Dehnungsbeträge werden erhöht. 
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Werden Sinterstähle aus der Sinterhitze abgeschreckt und angelassen, führen höhere 
Sintertemperaturen nicht zwangsläufig zu höheren Zugfestigkeiten. Es kommt zu einer 
wechselseitigen Beeinflussung zwischen der Erhöhung der mittleren Teilchenkontaktfläche 
und dem entstehenden Gefüge. Die Gefüge weisen nach der Schroffkühlung bzw. dem 
Abschrecken von erhöhten Sintertemperaturen geringere Anteile an Bainit bzw. Martensit 
auf. Dies führt, verglichen mit der geringeren Sintertemperatur, zu teilweise verminderten 
mechanischen Eigenschaften. 
Zentrale Ergebnisse dieser Arbeit sind folgende: 
Vergleicht man die mechanischen Eigenschaften von Sinterstählen, legiert mit einen 
kostengünstigen wasserverdüsten Masteralloysystem mit den mechanischen Eigenschaften 
von Sinterstählen, legiert mit einem teureren inertgasverdüsten Masteralloysystem, so sind 
unter bestimmten Voraussetzungen keine Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften 
zu erkennen. 
Durch Anwendung der Masteralloytechnik konnten die mechanischen Eigenschaften von 
niedriglegierten Sinterstählen deutlich angehoben werden. Mit dem inertgasverdüsten 
Masteralloysystem CuMn43 wurde eine maximale Zugfestigkeit von 920 MPa erreicht 
(Legierung CrM_CuMn(Gas)_0,6C (0,6 m.-%C; 1,5 m.-%Mn; 2,86 m.-% Cr, 2 m.-% Cu)). 
Wärmebehandelte niedriglegierte Sinterstähle zeigen ein großes Potential zur 
Festigkeitssteigerung. Die Legierung CrM_MSL(H2O)_0,6C (0,6 m.-% C, 1,28 m.-% Mn; 
0,69 m.-% Si; 2,76 m.-% Cr; 0,48 m.-% Mo) erzielt nach dem Abschrecken eine korrelierte 
Zugfestigkeit von 1250 MPa. 
Warm und/oder doppelt gepresste Sinterstähle zeigen im Vergleich zur 
Standardherstellungsroute (Pressdruck 600 MPa, RT) ein deutliches Potential zur 
Festigkeitssteigerung. Mit 1007 MPa erzielt die Legierung CrM_CuMn(Gas)_0,3C (0,3 m.-%C; 
1,5 m.-%Mn; 2,86 m.-% Cr, 2 m.-% Cu), hergestellt im DP/DS-Verfahren (erstes Pressen 
800 MPa (RT), zweites Pressen 600 MPa (RT), gesintert bei 1250 °C), bei einer Bruchdehnung 
von 1,5 % die höchste Zugfestigkeit. 
Im Sinterstahl vorhandener metastabiler Austenit wird während der Kalibration des Bauteils 
in Martensit umgewandelt. Dieser Behandlungsschritt bewirkt, dass die durch den TRIP-Effekt 
bekannte Dehnungszunahme im Zugversuch nicht zu beobachten ist. Hervorgerufen durch die 
vorgezogene Umwandlung kommt es jedoch zu einem Festigkeitsgewinn bei gleichzeitig 
gestiegener Maßhaltigkeit der Bauteile. 
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Ausblick 
Anhand der dargestellten Ergebnisse und gewonnenen Erkenntnisse auf dem Gebiet der 
pulvermetallurgischen Herstellung von niedriglegierten Sinterstählen sowie deren 
mechanischen Charakterisierung, ergeben sich neue interessante Forschungsansätze. 
Es wird angenommen, dass die Aufheizgeschwindigkeit einen direkten Einfluss auf die 
Ausbildung einer temporären schmelzflüssigen Phase hat. In dieser Arbeit konnte der Einfluss 
der Aufheizgeschwindigkeit auf die mechanischen Eigenschaften der niedriglegierten 
Sinterstähle nicht näher untersucht werden. Inwieweit die Aufheizgeschwindigkeit die 
Flüssigphasenbildung und somit die mechanischen Eigenschaften der niedriglegierten 
Sinterstähle beeinflusst, wäre weiter zu untersuchen. 
Die Sinteratmosphäre beeinflusst die ablaufenden Abdampf- bzw. Reduktionsprozesse 
einzelner Legierungsbestandteile im Sinterkörper maßgeblich. Der Einfluss der 
Sinteratmosphäre auf die mechanischen Eigenschaften konnte jedoch in der vorliegenden 
Arbeit nicht genauer analysiert werden. Weiter gilt es zu klären, welche Sinteratmosphäre den 
besten Kompromiss aus Wirtschaftlichkeit und den zu erwartenden mechanischen 
Eigenschaften liefert. 
Presswerkzeuge müssen in der Pulvermetallurgie mehrere hunderttausend Bauteile bei 
höchster Maßhaltigkeit produzieren. Daher sollte der Verschleiß dieser Presswerkzeuge so 
gering wie möglich sein. Wie die unterschiedlichen Masteralloysysteme den 
Werkzeugverschleiß beeinflussen, konnte in dieser Arbeit nicht näher betrachtet werden. Um 
die Anwendbarkeit dieser Masteralloysysteme großtechnisch voranzubringen, sollte dieses 
vielversprechende Gebiet weiterführend bearbeitet werden. 
Die Absenkung der Fließgrenze beim Warmpressen wird als ein Faktor gesehen, der es 
ermöglicht, die Werkstoffe bei erhöhten Temperaturen besser zu verdichten. Der Einfluss 
dieses Effektes konnte in dieser Arbeit nicht verifiziert werden. Weiterführende 
Untersuchungen auf diesem Gebiet erhöhen das Verständnis über die ablaufenden Prozesse 
bei der Verdichtung und ermöglichen somit eine Optimierung des Prozesses. 
Ferner wären für die Nutzung des TRIP-Effektes weitere Materialsysteme denkbar, welche 
durch Anwendung der Masteralloytechnik für die Pulvermetallurgie erschlossen werden 
könnten. Eine industrielle Anwendung würde für diese Werkstoffgruppe nur in Frage 
kommen, wenn die zweistufige Wärmebehandlung kostengünstig zur Verfügung steht. Sollte 
dies gelingen, wird eine profitable Möglichkeit geschaffen werden, präzise und belastbare 
niedriglegierte Sinterstähle herzustellen. 
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Abbildung 110: Abbildung eines kerosinverdüsten 
MA-Pulvers (3%ige HNO3) 
 
Abbildung 111: SEM Aufnahme eines kerosinverdüsten 
MA-Pulvers 
 
Abbildung 112: SEM Aufnahme eines wasserverdüsten 
MA-Pulver 
 
Abbildung 113: SEM Aufnahme eines inertgasverdüsten 
MA-Pulver 
 
Tabelle 45: Härtewerte MA-Systeme MSL, MSH, MSHC [HV 0,01]; CuMn [HV 0,05] 
 HV Min Max Standardabweichung 
MSL 888 839 975 52,6 
MSH(H20) 981 870 1056 70,6 
MSH(Gas) 713 576 907 131,7 
MSHC 957 927 995 28,9 
CuMn 141 104 176 33,9 
 
Anhang   
148 
 
Abbildung 114: Anbau einer Schnellkühlzone an einen Rohrofen (Material Ofenrohr: APMT der Firma Kanthal) 
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Abbildung 116: Längenänderung AHC_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 117: Schwindungsverhalten AHC_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
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Abbildung 118: Längenänderung AHC_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 119: Schwindungsverhalten AHC_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
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Abbildung 120: Längenänderung 85Mo_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 121: Schwindungsverhalten 85Mo_0,3C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
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Abbildung 122: Längenänderung 85Mo_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 123: Schwindungsverhalten 85Mo_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
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Abbildung 124: Längenänderung CrM_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 125: Schwindungsverhalten CrM_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1140 °C 
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Abbildung 126: Längenänderung CrM_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 127: Schwindungsverhalten CrM_0,6C + versch. MA-Systeme; Tsint 1250 °C 
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Abbildung 128: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSL(H2O)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 129: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSL(H2O)_0,3C; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 130: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSL(H2O)_0,6C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 131: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSL(H2O)_0,6C; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 132: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSHC(H2O)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 133: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSHC(H2O)_0,3C; Tsint 1250 °C 
 
 
Anhang   
156 
 
Abbildung 134: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSHC(H2O)_0,6C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 135: Mechanische Kennwerte 
AHC_MSHC(H2O)_0,6C; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 136: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 137: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSH(Gas)_0,3C; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 138: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 139: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSH(Gas)_0,6C; Tsint 1250 °C 
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Abbildung 140: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSHC(H2O)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 141: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSHC(H2O)_0,3C; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 142: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSHC(H2O)_0,6C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 143: Mechanische Kennwerte 
85Mo_MSHC(H2O)_0,6C; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 144: Mechanische Kennwerte 
CrM_MSL(H2O)_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 145: Mechanische Kennwerte 
CrM_MSL(H2O)_0,3C; Tsint 1250 °C 
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Abbildung 146: Mechanische Kennwerte 
CrM_MSL(H2O)_0,6C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 147: Mechanische Kennwerte 
CrM_MSL(H2O)_0,6C; Tsint 1250 °C 
 
Abbildung 148: Mechanische Kennwerte 
CrM_CuMn_0,3C; Tsint 1140 °C 
 
Abbildung 149: Mechanische Kennwerte 
CrM_CuMn_0,3C; Tsint 1250 °C 
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erhalten, die in Zusammenhang mit dem Inhalt der vorgelegten Dissertation stehen. 
Die Arbeit wurde bisher weder im Inland noch im Ausland in gleicher oder ähnlicher Form 
einer anderen Prüfungsbehörde vorgelegt und ist auch noch nicht veröffentlicht worden. 
 
Ich erkenne die Promotionsordnung der Fakultät Maschinenwesen der Technischen 
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